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TEM Transmissionselektronenmikroskopie 
TOP Temperatur des B2-in-DO3-Ordnungsübergangs 
VD Belichtung in vertikale Richtung 
VIGA vacuum induction melting combined with inert gas atomization 
WBH Wärmebehandlung 











Kurvenverbreiterung der Umwandlung von Martensit in Austenit 
(1. und 2. Zyklus) 
ɛPE (%) Pseudoelastischer Verformungsanteil 
ɛirr (%) Restverformung 




2) Linienenergieeintrag in eine Einzelschmelzbahn (Pulverbett) 
ET (J/mm) Energieeintrag in eine Einzelschmelzbahn beim Umschmelzen 
EV, r (J/mm
3) Volumenenergieeintrag beim Umschmelzen 
∆G (J/mol) Freie Enthalpie bei der martensitischen Umwandlung 
G - Korngrößenkennzahl 
∆H (J/mol) Enthalpieänderung 
hc (mm) Spurabstand 
hr (mm) Spurabstand umgeschmolzener Einzelschmelzbahnen 
∆K - Anfälligkeit gegenüber Stabilisierungseffekten 
l (mm) Spurlänge 
lz (mm) Schichtdicke bzw. Schrittweite der Bauplattform 
3L  (µm) Mittlere Sehnenlänge 
NVektoren - Anzahl an Belichtungsvektoren 
PL (W) Laserleistung 
RC - Umschmelzkoeffizient 
ψ - Sphärizität 
σ (MPa) Spannung (uniaxial) 
∆S (J/mol K) Entropieänderung 
S (°C) 
Peakverschiebung der Umwandlung von Martensit in Austenit 
(1. und 2. Zyklus) 
tAs (s) Belichtungszeit 
tr (mm) Randschichttiefe umgeschmolzener Oberflächen 
∆THysterese (°C) Temperaturverschiebung der Austenit-Martensit-Umwandlung 
∆Tp (°C) Differenz der Peakwerte (M→A, 1. und 2. Zyklus) 
T0 (°C) Temperatur des Martensit-Austenit-Gleichgewichts 
Ts (°C) Schmelztemperatur 
Tm1 (°C) Differenz des Peak- und Startwerts (M→A, 1. Zyklus) 
Tm2 (°C) Differenz des Peak- und Startwerts (M→A, 2. Zyklus) 
Vp (mm
3) Partikelvolumen 
VR (mm3/s) Aufbaurate beim selektiven Laserschmelzen 
vs (mm/s) Scangeschwindigkeit 




1 Einleitung und Zielsetzung 
Viele Jahrtausende haben die Metalle und deren Legierungen ausschließlich eine Rolle als 
Konstruktions- und Strukturmaterialien gespielt [1]. Mit der fortschreitenden Entwicklung von 
mikrostrukturellen Analysemethoden war es im Laufe der Zeit möglich die Einflüsse der 
Herstellung auf die resultierenden Gefüge und die damit verbundenen Eigenschaften 
tiefgründiger zu erforschen. Dies führte zur Entwicklung neuer Legierungszusammensetzungen 
für Anwendungen mit komplexem Anforderungsprofil [2]. Insbesondere die Nachfrage nach 
Legierungsentwicklungen für den konstruktiven Einsatz, die darüber hinaus auch funktionelle 
Eigenschaften besitzen, brachte eine neue Familie von Werkstoffen, die sogenannten 
multifunktionellen Materialien, hervor [1]. Eine Untergruppe stellen dabei die als „active 
materials“ [1] oder ferner als „intelligente Materialien“ [3] bezeichneten Werkstoffe dar, 
welche zugleich sensorische (Wandlung von mechanischen in nicht-mechanische Signale) und 
aktorische (Wandlung von nicht-mechanischen in mechanische Signale) Fähigkeiten in sich 
vereinen [1,3-6]. 
Hinsichtlich des Einsatzes von regelbaren, funktionellen Werkstoffen in der Aktortechnik ist 
beispielsweise die Anwendung von piezoelektrischen (Nutzung elektrischer Felder) und piezo-
magnetischen (Nutzung magnetischer Felder) Materialien sowie die Nutzung von 
Formgedächtnislegierungen (FGLs) möglich [1]. Im Vergleich zu den erstgenannten 
Werkstoffen können bei Formgedächtnislegierungen große Formänderungen, nach vorab 
durchgeführter, pseudoplastischer Verformung [3], durch Variation der Temperatur erzielt 
werden [7]. Weiterhin kommt den Formgedächtnislegierungen aufgrund der hohen 
Leistungsdichte bei gleichzeitig geringem Gewicht eine bedeutende Rolle in potentiellen 
Anwendungen zu [8,9]. Die Funktionsweise von Formgedächtnislegierungen, wie z. B. der 
Einweg-Effekt, beruht auf der reversiblen Phasenumwandlung von Martensit 
(Tieftemperaturphase) in Austenit (Hochtemperaturphase) durch Aufheizen des vorab 
pseudoplastisch verformten Bauteils [9]. Hierbei konnten sich FGLs für Stentstrukturen, 
welche aus Nickel-Titan-Legierungen (Stöchiometrie: Ni50Ti50 und somit als NiTi bezeichnet) 
bestehen, etablieren [3]. 
Im Allgemeinen eignen sich Legierungen auf NiTi-, Kupfer- oder Eisen-Basis für 
Formgedächtnisanwendungen [3,10]. Der Vergleich von ausgewählten FGLs in Abb. 1.0 
verdeutlicht, dass die nutzbare Formänderung bzw. die Verformungsrückgewinnung von NiTi, 
über die Kupfer-Basis-Legierungen, hin zu den eisenbasierten Materialien (z. B. Fe-Mn-Si) 
abnimmt. Für die meisten kommerziellen Anwendungen (z. B. Stellelemente in Draht-, Ring- 
oder Blechform [11]) empfiehlt sich bis heute die Verwendung von NiTi, was maßgeblich auf 
die hohe Lebensdauer sowie auf die hohen, nutzbaren Formänderungen im polykristallinen 
Zustand bei Raumtemperatur zurückzuführen ist [9,12].  





Abb. 1.0: Gegenüberstellung der Umwandlungstemperaturen und der Verformungsrückgewinnungen 
(Abb. modifiziert nach [13]) von Formgedächtnis- (FGLs, blau) und Hochtemperatur-
Formgedächtnislegierungen (HT-FGLs, orange). Der rot markierte Bereich verdeutlicht die 
Eigenschaften von Cu-Al-Ni-basierten Legierungen mit Legierungselementezugabe in Form von 
Mn sowie Ti oder Zr. Die Rückgewinnungswerte sind in diesem Fall auf den pseudoelastischen 
Effekt bezogen (Cu-Al-Ni-Mn-Werte: [3,10-12,14], Cu-Al-Mn-Werte: [15-17]). 
 
Bauelemente mit Formgedächtniseigenschaften lassen sich vielfältig in industriellen 
Anwendungen einsetzen [3,18]. Der im austenitischen Zustand nutzbare mechanische Effekt 
(Pseudoelastizität) ist beispielsweise für Dämpfungsanwendungen von großer Bedeutung 
[3,19,20]. Für die weiterführende, vielfältigere Verwendung von FGLs in der Luft- und 
Raumfahrt, der Automobilindustrie sowie dem Maschinen- und Anlagenbau ist es wichtig, dass 
sich die Formgedächtniseffekte (thermisch, mechanisch) erst oberhalb von 100 °C einstellen 
[4,21]. Formgedächtnislegierungen, deren Umwandlungstemperaturen oberhalb von 100 °C 
liegen, werden der Gruppe der Hochtemperatur-Formgedächtnislegierungen (HT-FGLs) 
zugeordnet [21,22]. Die Gegenüberstellung von FGLs und HT-FGLs in Abb. 1.0 zeigt, dass 
eine Vielzahl von Legierungssystemen entwickelt wurde, welche markante Rückverformungen 
bei erhöhten Temperaturen aufweisen. Für den Einsatz von HT-FGLs bis zu einer Temperatur 
von 300 °C ist ein Kompromiss aus Wirtschaftlichkeit (Kosten) und benötigter Eigenschaften 
(Umwandlungstemperatur, Rückverformung) zu finden. Obwohl die maximalen Rückver-
formungswerte von Ni-Ti-basierten Legierungen im polykristallinen Zustand über den Werten 
von kupferbasierten Materialien liegen, ergeben sich durch die benötigte Zugabe von Edel- 
(Pt, Pd: ca. 10 bis 35 m-% [21]) oder Refraktärmetallen (z. B. Hf) deutlich höhere Material- 
und Herstellungskosten. Daher wurden neue Formgedächtnislegierungen insbesondere auf 
Basis von Kupfer entwickelt, welche eine kostengünstige Alternative zu Ni-Ti-basierten 
Legierungen darstellen.  




Im Bereich der kupferbasierten Werkstoffe eignen sich Cu-Al-Ni-basierte Legierungen für den 
Einsatz bei erhöhter Temperatur. Besonders quaternäre Legierungen (Zugabe von Mn [23]) mit 
Al-Gehalten unterhalb von 13 m-% zeigen eine hohe thermische Stabilität bis 300 °C und 
vielversprechende, maximale Rückverformungswerte (vgl. Abb. 1.0) [23,24]. Für potentielle 
Anwendungen im Aktorbereich profitieren Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen, im 
Vergleich zu Ni-Ti-basierten Legierungen, von den relativ geringen Materialkosten, der hohen 
Wärme- und elektrischen Leitfähigkeit sowie von einer kleinen thermischen Hysterese [23,25]. 
Eine Herausforderung bei der Herstellung von Hochtemperatur-Formgedächtnislegierungen 
stellt die geringe Verformbarkeit der verfügbaren Legierungssysteme dar. Dies gilt 
insbesondere für Kupfer-Basis-Legierungen, wenn diese im polykristallinen Zustand ein 
grobkörniges Gefüge aufweisen. Dabei ist es vordergründig die hohe elastische Anisotropie, 
welche sich negativ auf die Verformbarkeit bei Raumtemperatur auswirkt und zu vorzeitigem 
Sprödbruch (Rissbildung entlang der Korngrenzen) führt [23,26,27]. Bei der Verarbeitung mit 
geringen Abkühlgeschwindigkeiten oder der Warmumformung ergibt sich zudem ein 
eutektoider Zerfall des β-Gefüges in die α- sowie die spröde γ2-Phase [23,28]. Daraus resultiert 
eine weitere Abnahme der Verformbarkeit. Auf Grundlage dieser Erkenntnisse wurde in 
Forschungsvorhaben eine Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit bei der Herstellung 
(z. B. Sprühkompaktieren [29]) angestrebt, um ein Gefüge mit geringer Korngröße und erhöhter 
Umformbarkeit einzustellen [30-32]. Weiterhin konnte eine Verbesserung der Verformbarkeit 
von ternären oder quaternären Legierungen durch die Zugabe kornfeinender Elemente erzielt 
werden. Speziell die Zugabe von Ti oder Zr (0,5 bis 1 m-%) bewirkt eine Unterdrückung der 
Keimwachstumsrate bei der Erstarrung, wodurch eine markante Kornfeinung des Gefüges am 
Beispiel einer quaternären (Cu-Al-Ni-Zr [33]) oder quinären (Cu-Al-Ni-Mn-Ti [24]) Legierung 
erreicht wurde [34,35]. 
Bis heute stellt das Gussverfahren und die anschließende Umformung (z. B. Drahtziehen, 
Federnwickeln) die wichtigste Herstellungsabfolge von Formgedächtnisbauteilen für die 
industrielle Massenfertigung dar [3]. Für die Produktion weniger, individuell gestalteter 
Bauteile eignen sich hingegen die Pulvermetallurgie (Pressen und Sintern [25]) sowie additive 
Fertigungstechnologien, wie das selektive Laserschmelzen (SLM) [36,37]. Im SLM-Verfahren 
werden Bauteile durch das Aufbringen einzelner Pulverschichten auf einer Grundplatte 
(Substrat) schrittweise aufgebaut [38]. Um die jeweiligen Schichten miteinander zu verbinden, 
wird das Pulverbett mit Hilfe eines Lasers lokal aufgeschmolzen. Aufgrund der geringen 
Schichtdicken (unterhalb 100 µm) und des kleinen Laserstrahldurchmessers (ca. 100 µm) 
entstehen nur kleine Schmelzbäder. Dies hat zur Folge, dass die eingebrachte Wärmeenergie 
über das relativ massive Substrat schnell abgeführt wird und eine rasche Erstarrung der 
Schmelze resultiert [39]. Damit stellt das SLM-Verfahren eine vielversprechende Methode dar, 




um endkonturnahe Kupfer-Basis-Formgedächtnisbauteile in nur einem Prozessschritt sowie mit 
hohen Abkühlraten zu verarbeiten und ausschließlich martensitische Gefüge mit geringer 
Korngröße zu erhalten. 
Im Rahmen dieser Arbeit sollen erstmalig kupferbasierte Hochtemperatur-Formgedächtnis-
legierungen ohne (Cu-11,85Al-3,2Ni-3Mn) und mit (Cu-11,35Al-3,2Ni-3Mn-0,5Zr) 
Zr-Zugabe durch Nutzung des selektiven Laserschmelzens verarbeitet werden. Ein 
wesentlicher Schritt für die Herstellung von SLM-Proben ist die Anpassung der 
Prozessparameter (Laserleistung, Scangeschwindigkeit, Spurabstand, Belichtungsstrategie) für 
die Erzeugung von Proben mit hoher relativer Dichte. Neben der Herstellung von 
Kompaktproben sollen optimierte Prozessparameter ebenfalls für die Fertigung von 
Gitterproben und eines Zugfederprototypens verwendet werden, um diese hinsichtlich der 
Formgedächtniseigenschaften zu prüfen. 
Die Gefüge und Eigenschaften von mittels SLM hergestellten Proben lassen sich durch 
unterschiedliche Parameterkombinationen bzw. Volumenenergieeinträge verändern [40-44]. 
Beispielsweise ist eine Erhöhung der Umwandlungstemperaturen durch einen Anstieg des 
Volumenenergieeintrags bei NiTi-Proben beobachtet worden [45-49]. Nachträglich 
durchgeführte Wärmebehandlungsschritte, welche weiterhin zum Einstellen der 
Umwandlungstemperaturen genutzt werden können [45,47], sind unter Verwendung einer 
Substratheizung im SLM-Prozess ersetzbar. In der vorliegenden Arbeit stellt die 
„Modifikation“ des Gefüges und der Eigenschaften von mittels SLM erzeugten Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen durch: 
 Nutzung unterschiedlicher Volumenenergieeinträge, 
 Nutzung einer Substratheizung sowie 
 Nutzung der Mehrfachbelichtung (zusätzlicher Energieeintrag mittels Umschmelzens) 
einen Schwerpunkt dar, um das Potential der additiven Fertigung (SLM) für die Verarbeitung 
der Cu-Al-Ni-Mn-basierten Formgedächtnislegierungen aufzuzeigen. Ein weiterer Fokus liegt 
auf den Prozess-Gefüge-Eigenschaftsbeziehungen der quaternären (Cu-Al-Ni-Mn) sowie der 
quinären Legierung (Cu-Al-Ni-Mn-Zr). Um die Gefüge, Umwandlungs-, Verformungs- und 
Formgedächtniseigenschaften der SLM-Proben tiefgreifend bewerten und vergleichen zu 
können, soll zusätzliches Probenmaterial mit Hilfe des Induktions- und Kupferkokillengusses 
sowie durch Sprühkompaktieren (unterschiedliche Abkühlgeschwindigkeiten nutzbar) 
hergestellt werden. Mit Zunahme der Abkühlgeschwindigkeit (Unterdrückung der DO3-
Ordnung, Abnahme der Korngröße) ist bei Cu-Al-Ni-basierten-Formgedächtnislegierungen 
eine Abnahme der Umwandlungstemperaturen zu beobachten [29,32,50,51]. Daher ergibt sich 
durch die Wahl des Herstellungsverfahrens sowie ferner durch die Zr-Zugabe eine Möglichkeit, 
die Eigenschaften von Cu-Al-Ni-Mn bzw. Cu-Al-Ni-Mn-Zr weitreichend zu verändern. 




2 Eigenschaften und Besonderheiten von Formgedächtnislegierungen 
In diesem Kapitel wird auf das Verhalten von Formgedächtnislegierungen, vor allem mit Bezug 
auf Kupfer-Basis-Legierungen, eingegangen. Charakteristische Gefüge, Umwandlungs-
temperaturen und mechanische Eigenschaften werden erläutert und der Einfluss der 
Legierungszusammensetzung auf die Formgedächtniseigenschaften beschrieben. 
2.1 Einordnung des Begriffs Formgedächtnislegierungen 
Der Begriff Formgedächtnis steht bei metallischen Legierungen (Formgedächtnislegierungen: 
FGLs) für die Fähigkeit auch nach mehrmaliger Verformung in die ursprüngliche Probenform 
zurückkehren zu können [52]. Man spricht demzufolge von einem „Gedächtniseffekt“, der 
thermisch (oder magnetisch, hier nicht berücksichtigt) ausgelöst wird [1,3]. Dass maßgeblich 
Formgedächtnislegierungen gegenüber funktionellen Keramiken (Übergang para- in 
ferroelektrischen Zustand, geringe nutzbare Dehnung [1]) oder Polymeren (Übergang hart- in 
gummielastischen Zustand, geringe nutzbare Kraft [1]) in Anwendungen zum Einsatz kommen, 
lässt sich in Abb. 2.0 erkennen. 
 
 
Abb. 2.0: Gegenüberstellung bekannter Aktormaterialien in Bezug auf die Energiedichte und die nutzbare 
Dehnung (Formänderung) (Bild modifiziert nach [1]). 
 
Idealerweise zeigen Aktormaterialien (Wandler: nicht-mechanische in mechanische Signale), 
zu denen FGLs gezählt werden, sowohl eine hohe Energiedichte (verfügbare Leistung bezogen 
auf das Volumen, s. gestrichelte Linien in Abb. 2.0) als auch eine hohe nutzbare Dehnung 
(100 % reversibel) [1]. Neben den relativ hohen Schaltfrequenzen, z. B. gegenüber den 
funktionellen Polymeren (10-1 bis 100 Hz), zeigen die Formgedächtnislegierungen (FGLs: 
10-1 bis 101 Hz, magnetische FGLs sogar bis 1 kHz) auch unter hohen Spannungen eine 




Rückgewinnung der vorab aufgebrachten Verformung. Daraus resultiert die höchste 
Energiedichte von ungefähr 1 bis 10 MJ/m3 im Vergleich zu anderen Aktormaterialien 
(vgl. Abb. 2.0) [1,9]. 
Die Gruppe der FGLs umfasst eine große Anzahl unterschiedlicher Legierungssysteme. Die 
Funktionsweise aller Legierungen beruht auf der martensitischen Umwandlung (diffusionslos 
und athermisch), d. h. der Umwandlung von Austenit (Hochtemperaturphase) in Martensit 
(Tieftemperaturphase) [3,7,10]. Das Besondere der martensitischen Umwandlung ist ihr 
reversibler Charakter, wodurch sich eine Rückgewinnung der Ursprungsform beim Aufheizen 
(Martensit-in-Austenit-Umwandlung) deformierter Probenkörper ergibt. Erstmals konnte die 
martensitische Umwandlung durch metallographische Untersuchungen an Au-47,5Cd (m-%) 
im Jahre 1932 nachgewiesen werden [12]. Ungefähr 20 Jahre später (1951) wurden die 
Untersuchungen hinsichtlich des Formgedächtniseffekts publiziert. Erkenntnisse zu weiteren 
Legierungen, die dieses Verhalten aufwiesen, folgten (z. B. Cu-Zn [12]). Erst mit den Arbeiten 
an Ni50Ti50 bzw. NiTi im Jahre 1962 [53] erlangten die Formgedächtnislegierungen jedoch 
zusehends an Bedeutung [1,9,12,54]. Seit dieser Zeit wurde die Forschung auf dem Gebiet der 
Formgedächtnislegierungen aktiv vorangetrieben, um beispielsweise die Einflüsse der 
Legierungszusammensetzung auf die Gefüge und Eigenschaften zu verstehen. 
Tab. 2.0: Qualitativer Vergleich von Formgedächtnislegierungen am Beispiel eines Stellelements 
(„Schrumpfhülse“, Übersicht modifiziert nach [5,55]). 
 NiTi Kupfer-Basis Eisen-Basis 
Verformungsrückgewinnung hoch gering bis mäßig gering 
Nutzbare Kraft hoch gering bis mäßig gering 
Korrosionsbeständigkeit hoch gering bis mäßig mäßig bis hoch 
Kosten 
(Material + Herstellung) 
hoch gering gering 
 
Obwohl grundsätzlich alle Metalllegierungen, die eine reversible martensitische Umwandlung 
aufweisen, für den Einsatz als FGLs in Frage kommen, besitzen nur wenige Legierungssysteme, 
hinsichtlich Verarbeitbarkeit und guter mechanischer Eigenschaften, auch technische 
Bedeutung [3]. Neben NiTi sind vor allem Legierungen auf Kupfer- oder Eisen-Basis technisch 
interessant (vgl. Tab. 2.0). Insbesondere die hohe Verformungsrückgewinnung von NiTi 
gegenüber den anderen Legierungssystemen ist dafür verantwortlich, dass sich diese Legierung 
für Formgedächtnisanwendung durchgesetzt hat. Neben markanten Rückverformungen stellt 
auch die gute Korrosionsbeständigkeit bei Raumtemperatur einen Vorteil bei der Nutzung von 
NiTi dar. Es ist jedoch anzumerken, dass alle in Tab. 2.0 genannten Legierungssysteme eine 
Reihe von Vor- und Nachteilen besitzen. Beispielsweise haben auch Kupfer-Basis-Legierungen 
(z. B. Cu-Zn-Al) den Weg in die Anwendung gefunden [5,12,56,57], was aus den deutlich 
geringeren Material- und Herstellungskosten resultierte. Im Rahmen der Arbeit werden die 




Eigenschaften und Besonderheiten der Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen am System 
Cu-Al-Ni in Kapitel 2.4 umfassend beschrieben. 
2.2 Eigenschaften und Besonderheiten von Formgedächtnislegierungen 
Der Formgedächtniseffekt beruht auf der bereits erwähnten reversiblen Umwandlung von 
Martensit in Austenit. Zunächst soll ein Einblick in die mikrostrukturellen Abläufe bei dieser 
Phasenumwandlung gegeben werden. Dem schließt sich die Beschreibung der 
makroskopischen Vorgänge, d. h. den jeweiligen Formgedächtniseffekten, an. 
2.2.1 Mikrostrukturelle Betrachtung: Martensitische Umwandlung 
Die martensitische Umwandlung stellt in metallischen Legierungen eine 
Festphasenumwandlung 1. Ordnung (s. Übersicht zu Phasenumwandlung in Anhang 9.1, 
Abb. A9.0) dar [7,52,58]. Bei Phasenumwandlungen, welche durch koordinative 
Atombewegungen bewirkt werden, stellt sich eine neue Gitterstruktur durch die Lageänderung 
einzelner Atomebenen zueinander ein [52]. Dabei bleibt die chemische Zusammensetzung 
unverändert [7,52,58]. Weil keine weitreichende Bewegung der Atome für diesen Vorgang 
notwendig ist, erfolgt die Umwandlung zeitunabhängig bzw. ab einer definierten Temperatur 
[10,52,59]. Die Umwandlung von Austenit in Martensit bzw. von Martensit in Austenit ist 
daher ein diffusionsloser Prozess. Dabei lässt sich die Phasenumwandlung auch bei hohen 
Abkühl- bzw. Aufheizgeschwindigkeiten nicht unterdrücken [60]. 
Bei der martensitischen Umwandlung in Formgedächtnislegierungen unterscheidet man ferner 
zwischen der Hinreaktion (Martensit → Austenit, engl.: forward transformation) und der 
Rückreaktion (Austenit → Martensit, engl.: reverse transformation) [1]. Ausgehend von 
Austenit (Hochtemperaturphase, hohe Symmetrie [61]), der meist eine kubische Gitterstruktur 
(B2, DO3) aufweist [7], beginnt die Bildung von Martensit (Tieftemperaturphase, geringere 
Symmetrie) mit dem Unterschreiten einer kritischen Temperatur, der Martensit-Start-
Temperatur (Ms). Mit der fortschreitenden Abkühlung nimmt der Anteil an Martensit auf 
Kosten des Austenits zu. Ein rein martensitisches Gefüge (tetragonal, orthorhombisch oder 
monoklin [1]) entsteht, wenn die Temperatur während des Abkühlens unter die Martensit-
Finish-Temperatur (Mf) fällt. Die Bildung von Austenit beginnt beim Überschreiten der 
Austenit-Start-Temperatur (As) durch Aufheizen des martensitischen Gefüges. Die 
Umwandlung ist beim Erreichen der Austenit-Finish-Temperatur (Af) abgeschlossen und ein 
rein austenitisches Gefüge liegt vor. Aufgrund der vollständig reversiblen Umwandlung 
zwischen beiden Phasen wird häufig von thermoelastischer Umwandlung gesprochen 
[3,9,10,59,61]. 
Mit der Bildung von Martensit innerhalb der austenitischen Matrix wirken hohe Kräfte, die sich 
um die entstandenen Martensitbereiche herum konzentrieren [7,62]. Beim Fortschreiten der 




Umwandlung ist es daher wichtig, dass sich diese Kräfte bzw. Spannungen durch Änderungen 
im Kristallgitter abbauen [3,7,10,52,59]. Dies kann durch zwei Mechanismen, einerseits durch 
Versetzungsgleiten (engl.: slip) und andererseits durch Bildung von Zwillingen 
(engl.: twinning), geschehen [7,52]. Durch die Bildung von Zwillingen kann eine 
Formänderung, wie es bei Formgedächtnislegierungen beobachtet wird, ermöglicht werden, 
jedoch keine Volumenänderung, wie z. B. bei der Martensitbildung in Stahl [2,60,62], erfolgen 
[52]. Aus diesem Grund sieht man in der Zwillingsbildung den dominanten Mechanismus der 
Phasenumwandlung in Formgedächtnislegierungen [7,52,56,59,61]. 
Eine vereinfachte Darstellung der Austenit-in-Martensit-Umwandlung zeigt Abb. 2.1(a). 
 
 
Abb. 2.1: Schematische Veranschaulichung der Austenit-in-Martensit-Umwandlung (Bild modifiziert 
nach [7]) (a). Darstellung wichtiger Phasen (kristallähnliche Visualisierung, Bilder modifiziert 
nach [12]): (b) Austenit bzw. β-Phase, (c) Martensit mit unterschiedlich orientierten Varianten 
(A, B, C, D) und (d) Verstärkung der A-Variante im Martensit aufgrund einer anliegenden 
Zugspannung. 
 
Mit dem Abkühlen unterhalb Ms setzt lokal, durch Abscheren einzelner Atomebenen 
zueinander (Phasengrenze: gestrichelte Linie in Abb. 2.1(a)), die Umwandlung von Austenit in 
Martensit ein. Martensit A und B haben, ungeachtet der unterschiedlichen Orientierung, die 
gleiche Gitterstruktur. Dies wird als korrespondierende Varianten verstanden [7]. Aufgrund der 
geringeren Symmetrie des Martensits können zahlreiche Varianten entstehen, die zu einem 
typisch reliefgeprägten Gefüge führen [7,52,63]. Möglich ist dies durch die geringe 
Grenzflächenenergie der Zwillingsgrenzen, denn die verschobenen Atome behalten ihre Anzahl 
an nächsten Nachbarn bei [3,52]. Aus diesem Grund sind die Martensit-Martensit-
Grenzflächen, im Vergleich zu einer Korngrenze, sehr mobil [52]. Eine schematische 




Darstellung von unterschiedlich orientierten Varianten (Ausgangsphase: Austenit, 
s. Abb. 2.1(b)) ist in Abb. 2.1(c) gezeigt. Mikroskopisch betrachtet, zeigen sich die 
Martensitvarianten im Gefüge in Form von dünnen Platten [52]. Innerhalb eines Austenitkorns 
können sich mehrere Varianten ausbilden [10]. Einerseits bewirkt dies aufgrund des 
Schermechanismus eine lokale Verschiebung des Kristallgitters. Andererseits ist keine 
Formänderung eines Formgedächtnisbauteils im martensitischen Zustand wahrzunehmen, da 
sich die Einzelverschiebungen, welche durch unterschiedlich orientierte Varianten verursacht 
werden, kompensieren [10,52,61]. Lediglich an der Oberfläche können sich Formänderungen 
bzw. Relieferscheinungen ergeben [52]. Daher wird auch der Begriff „Oberflächenmartensit“ 
verwendet [59]. 
Eine weitere Besonderheit des Martensits zeigt sich, wenn eine äußere Kraft (z. B. Zugkraft) 
einwirkt. Im Gegensatz zur plastischen Deformation (Versetzungsentstehung und -bewegung) 
wird die Verformung einer Formgedächtnisprobe (martensitisches Gefüge) durch ein 
Umorientieren einzelner, in Belastungsrichtung günstig gelegener Varianten (z. B. Variante A, 
s. Abb. 2.1(d)) getragen [10,52]. Dabei spricht man von einer Entzwillingung (engl.: 
detwinning) [1,9,52]. Es ergibt sich eine ausgeprägte Dehnung, die, im Vergleich zu einer 
plastischen Verformung, durch Aufheizen bzw. der Umwandlung von Martensit in Austenit 
zurückgewonnen werden kann (thermischer Effekt, s. Kapitel 2.2.2) [3,9,64,65]. 
2.2.2 Makroskopische Betrachtung: Formgedächtniseffekte 
Es sind unterschiedliche, nutzbare Formgedächtniseffekte (FGE) bekannt, welche sich 
allgemein in thermische und mechanische Effekte unterteilen lassen. Eine vollständige 
Gegenüberstellung der Formgedächtniseffekte mit ausgewählten Anwendungsbeispielen ist in 
Anhang 9.1 (s. Abb. A9.1) zu finden. In diesem Kapitel soll Bezug auf den Einweg- und 
Zweiweg-Effekt sowie auf die Pseudoelastizität genommen werden. 
Der Einweg-Effekt (EWE, engl.: one-way shape memory effect – OWSME [9]) beruht in der 
Regel auf der pseudoplastischen Verformung (Zug, Druck oder Biegung) eines martensitischen 
Grundzustands unterhalb der Martensit-Finish-Temperatur (T < Mf) [3,66,67]. Aufgrund der 
ansteigenden Spannung entzwillingt sich der Martensit (Umorientieren der Martensitvarianten). 
Der Übergang vom elastischen Bereich in den entzwillingten Zustand wird mit der 
Startspannung, σs, definiert (engl.: detwinning start stress) [1,68]. Im Anschluss entsteht meist 
ein Spannungsplateau (vgl. Abb. 2.2). Es kann auch zu einem markanten Anstieg innerhalb des 
Plateaus kommen, sollten sich Störungen in der Gitterstruktur in Form von Versetzungen 
befinden [3]. Generell ist zu berücksichtigen, dass nur ein bestimmter Anteil der Verformung 
durch Entzwillingung bereitgestellt wird [52,56]. Erhöht sich die Verformung weiter, setzt 
erneut elastisches Verformungsverhalten ein. Der Spannungspunkt an dieser Stelle wird als 
Endspannung der Entzwillingung, σf, beschrieben (engl.: detwinning finish stress) [1]. Steigt 




die Spannung in dem zweiten elastischen Bereich weiter an, kann es zur Ausbildung einer 
zweiten „Streckgrenze“ (engl.: double yielding [14,30,31,68,69]) kommen (nicht dargestellt). 
Im Vergleich zur Entzwillingung ist dieser Verformungsvorgang jedoch irreversibel (Gleiten 
und Quergleiten von Versetzungen [52]), wodurch die maximale Beanspruchung eines 
Formgedächtnisbauteils im Anwendungsfall unterhalb von σf liegen sollte [9]. 
 
 
Abb. 2.2: Schematische Darstellung des Materialverhaltens beim Einweg-Effekt (Bilder modifiziert nach 
[1,3]). 
 
Mit dem Aufheizen des entzwillingten Martensits stellt sich durch das Aufheizen über die 
Austenit-Start-Temperatur (As) und die Austenit-Finish-Temperatur (Af) die ursprüngliche 
Form der Probe aufgrund der vollständigen Umwandlung in Austenit ein [3,52]. Im Anschluss 
wird das Material unter die Martensit-Finish-Temperatur (Mf) wieder abgekühlt. 
Gekennzeichnet ist der Einweg-Effekt somit durch eine einmalige Formänderung bzw. 
Rückverformung beim Aufheizen einer martensitischen, verformten Probe [3,9]. Daher eignet 
sich die Nutzung des Einweg-Effekts im Anwendungsbereich von Formschlüssen, wie z. B. bei 
Schrumpfhülsen [3], welche als platzsparende und formschlüssige Verbindungselemente bei 
der Justage von Teilrohren verwendet werden können [70,71]. Von Vorteil ist dabei der geringe 
E-Modul des Martensits, wodurch auftretende Formschwankungen (Wärmeausdehnung, 
Vibrationen) kompensiert werden können [12,14,72]. 
Normalerweise zeigt sich beim thermischen Zyklieren von Mf zu Af und zurück keine 
Formänderung [3]. Durch geeignete Trainingsmethoden kann jedoch eine spontane 





















erreicht werden [12,52,73]. Dieses Phänomen wird als Zweiweg-Effekt (ZWE, engl.: two-way 
shape memory effect – TWSME [61,73]) bezeichnet [3,61,74]. Im Gegensatz zum Einweg-
Effekt erinnern sich die Probenkörper beim Zweiweg-Effekt sowohl an die Form bei hohen 
Temperaturen (Austenit), als auch an die Form bei niedrigen Temperaturen (Martensit) [9]. 
Dies wird in der Regel durch Anlegen einer konstanten Spannung im martensitischen 
(spannungsbehafteter Martensit) oder im austenitischen Zustand bewirkt [73]. Eine Vielzahl 
von Trainingsmethoden, wie z. B. [66,73]: 
 plastische Verformung im martensitischen Zustand, 
 spannungsinduzierte Martensitumwandlung, 
 Kombination aus EWE und spannungsinduzierter Umwandlung sowie das 
 „Allround-Formgedächtnistraining“ (nur für NiTi angewendet), 
führen zur Ausprägung des sogenannten „intrinsischen“ Zweiweg-Effekts, bei dem es zur 
Stabilisierung bevorzugter Martensitvarianten durch Bildung von Versetzungen (Training mit 
mindestens 5 bis 10 Zyklen notwendig) kommt [3,66,75]. Es ist jedoch anzumerken, dass keine 
nennenswerte mechanische Arbeit sowie Formänderung gewährleistet werden kann, wodurch 




Abb. 2.3: Schematische Darstellung des Materialverhaltens (σappl: aufgebrachte, konstante Spannung) 
beim Zweiweg-Effekt durch thermisches Zyklieren unter pseudoplastischer Verformung (Bild 
modifiziert nach [3]). 
 
Der „extrinsische“ ZWE eignet sich hingegen für industrielle Aktoranwendungen 




















dass der EWE durch eine konstant anliegende, äußere Kraft (s. Abb. 2.3, pseudoplastische 
Verformung) immer wieder von neuem auftritt [3]. Die benötigte Kraft, welche beispielsweise 
auf eine Formgedächtnisfeder wirkt, kann durch eine Gegenfeder aus Stahl aufgebracht werden 
(Systembauteil: Feder, Gegenfeder und Regelungselektronik) [3]. Dadurch wird nicht nur der 
Martensit im pseudoplastischen Verformungsbereich (s. Plateau in Abb. 2.3) gehalten, sondern 
die Gegenfeder dient zusätzlich als Verstärker, um die Formänderung beim Abkühlen zu 
erhöhen (geringer als beim Aufheizen). Dies reduziert jedoch die Lebensdauer der 
Formgedächtnisfeder [3,73]. 
Neben dem Einweg- und Zweiweg-Effekt existieren bei den Formgedächtnislegierungen 
ebenfalls mechanische Effekte. Dabei ist insbesondere die Pseudoelastizität, PE, zu nennen. 
Ein weiterer mechanischer Effekt, der als „Rubber-like behaviour“ [9,66] bekannt ist, wird in 
der vorliegenden Arbeit nicht diskutiert. 
 
 
Abb. 2.4: Schematische Darstellung von pseudoelastischem Materialverhalten. Die spannungsinduzierte 
Austenit(A)-in-Martensit(M)-Umwandlung beginnt bei der Spannung σA→M, s und endet bei der 
Spannung σA→M, f (Darstellung modifiziert nach [3,54,76]). 
 
Das typische Merkmal der Pseudoelastizität ist die große aufgebrachte Verformung, die 
ungefähr das Zehnfache im Vergleich zu konventionellen Metalllegierungen betragen kann 
(maximal 8 % für NiTi [3]) und sich mit der Entlastung vollständig zurückgewinnen lässt 
(Abb. 2.4) [72]. Häufig wird auch der Begriff „Superelastizität“ verwendet, wenn sich beim 
Be- und Entlasten des Formgedächtnismaterials ein ausgeprägtes Spannungsplateau ausbildet 
[72]. Der pseudoelastische Effekt kann neben der spannungsinduzierten Martensitumwandlung 
(„transformational pseudoelasticity“) auch auf der Ausbildung von Zwillingen 

























Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen zu finden und wird hier daher nicht im Detail 
betrachtet (s. Literaturquellen [72,77-79]). 
Bei der Pseudoelastizität, welche dem elastischen Bereich nachgelagert ist [1,3], lässt sich eine 
Formänderung (vgl. Abb. 2.4) rein durch Belasten (σA→M) und Entlasten (σM→A) bei konstanten 
Temperaturen von Af bis Md erzielen. In dem angesprochenen Temperaturbereich kann Austenit 
mit Hilfe äußerer Kräfte in spannungsinduzierten Martensit (engl.: stress-induced 
martensite – SIM) umgewandelt werden. Jedoch ist dieser nur unter dem Wirken äußerer Kräfte 
stabil, was zur Rückumwandlung (T = konstant; Martensit-in-Austenit-Umwandlung) und 
damit zur Rückbildung der Verformung bei Entlastung führt [52]. Eine spannungsinduzierte 
Martensitumwandlung kann nur erfolgen, wenn sich das Formgedächtnisbauteil unterhalb der 
kritischen Temperatur, Md, befindet, da es ansonsten zu plastischer Verformung 
(Versetzungsbildung und -entstehung, s. Abb. 2.5(a): σA→M, s > σF) kommt bzw. das 
Formgedächtnisbauteil dauerhaft geschädigt wird (Restverformung) [66]. Für eine vollständige 
Beschreibung des pseudoelastischen Verhaltens sind, neben den benötigten Spannungen, 
weitere Kennwerte, wie z. B. die pseudoelastische Hysterese, ∆σHysterese [72], oder die 
Effektivität der Energiespeicherung, ηPE [54,80], zu ermitteln. Im Rahmen der Arbeit wird 
jedoch nur auf den reversiblen, pseudoelastischen Verformungsanteil (εPE) eingegangen, der in 
Abb. 2.4 dargestellt ist. Wird beispielsweise die kritische Spannung (σ > σF, s. Abb. 2.5(a)) 
beim Belasten überschritten, ergibt sich eine Restverformung, εirr, nach dem Entlasten. Es gilt 
[48]: 
PEgesirr           Gleichung 1 
Die pseudoelastische bzw. die Spannungs-Dehnungs-Kurve (εges: aufgebrachte Dehnung oder 
Stauchung) ist daher nicht geschlossen [80]. Aus diesem Grund ist in einer Erhöhung der 
kritischen Spannung für Versetzungsgleiten, σF, ein wichtiger Ansatzpunkt für die Nutzung der 
Pseudoelastizität, d. h. hohe Rückverformung (εPE) und hohe Energiespeicherung (ηPE) bei 
geringer Restverformung (εirr), zu sehen [54,80]. 
Im Prinzip kann sowohl der Einweg-Effekt (z. B. T < Mf) als auch pseudoelastisches 
Materialverhalten bei einer Probe, je nach Temperatur, genutzt werden (s. Abb. 2.5(a)) [81]. 
Für den größtmöglichen pseudoelastischen Effekt ist eine Temperatur oberhalb der Austenit-
Finish-Temperatur (Af) einzustellen (100 % Austenit) [66,72]. Im Temperaturbereich Af bis Md 
in Abb. 2.5(a) ergibt sich ein Anstieg der Spannung, z. B. σA→M, s, welche für eine 
spannungsinduzierte Martensitumwandlung benötigt wird [66]. Die Abhängigkeit der 
Spannung (uniaxial, z. B. Zug- oder Druckspannung) von der Temperatur wird durch die 













       Gleichung 2 
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Gleichung 2 beinhaltet die Temperatur, T, die Entropieänderung, ∆S, die latente Wärme der 
Umwandlung, ∆H (z. B. Austenit-in-Martensit-Umwandlung) und die resultierende 
Verformung, ɛ, als Resultat der aufgebrachten Spannung. Bis zum Erreichen der kritischen 
Temperatur, Md, erhöht sich die Spannung (z. B. σA→M, s) für die Pseudoelastizität (zunehmende 
Austenitstabilisierung mit Temperaturerhöhung [66]). Dabei ist der Anstieg, dσ/dT 
(engl.: stress rate [52]), eine wichtige Kenngröße für pseudoelastisches Verhalten von 
Formgedächtnislegierungen. Der Anstieg, dσ/dT, von unterschiedlichen Formgedächtnis-
legierungen, wie z. B. NiTi und Cu-Al-Mn, ist in Abb. 2.5(b) gezeigt. 
 
  
Abb. 2.5: Veranschaulichung der Pseudoelastizität im Spannungs-Temperatur-Schaubild (a) (Darstellung 
modifiziert nach [72]). Die rot markierte Linie stellt den Verlauf der kritischen Spannung für 
spannungsinduzierte Martensitbildung (σA→M, s) dar. Oberhalb der Md-Temperatur ist kein 
pseudoelastisches Materialverhalten (σA→M, s > σF) gegeben. Spannungs-Temperatur-
Diagramm von ausgewählten Formgedächtnislegierungen (b). Die Spannung σA→M, s beschreibt 
den Beginn der spannungsinduzierten Martensitbildung. Das Verhalten der Fe-Mn-Al-Ni-
Legierung ist nach dem Glühen für 6 und 24 Stunden bei 200 °C gezeigt (Darstellung modifiziert 
nach [19]). 
 
Insbesondere bei der Anwendung (Pseudoelastizität) ist zu berücksichtigen, dass sich die 
Spannung für spannungsinduzierte Martensitbildung (σA→M, s) mit schwankender Temperatur 
deutlich verändert. Dies betrifft auch die Spannung, ab der eine Rückumwandlung in Austenit 
(σM→A, s) einsetzt [52]. In Abb. 2.5(b) wird anhand von NiTi gezeigt, dass die 
spannungsinduzierte Martensitbildung bei niedrigeren Einsatztemperaturen zu geringeren 
Spannungen verschoben ist. Erfolgt keine Anpassung der aufgebrachten Spannung 
(muss herabgesetzt werden), besteht die Gefahr, dass NiTi plastisch verformt wird 
(σF wird überschritten) und beim Entlasten eine Restverformung (irreversibel) zurückbleibt 
[82]. Hierbei zeigen Fe-Mn-Al-Ni-Legierungen deutliche Vorteile, denn der Anstieg, dσ/dT, ist 
relativ gering (vgl. Abb. 2.5(b)). Weiterhin fällt der breite Temperaturbereich auf, über den 















































2.2.3 Thermodynamische Aspekte der martensitischen Umwandlung 
Wie es bereits in den vorherigen Kapiteln erläutert wurde, kann die martensitische 
Umwandlung mit Hilfe der Umwandlungstemperaturen (As, Af, Ms, Mf) beschrieben werden. 
Während die Rückreaktion (Martensit-in-Austenit-Umwandlung) eine endotherme Reaktion 
(positive Reaktionsenthalpie, ∆H > 0) beschreibt, stellt die Hinreaktion (Austenit-in-Martensit-
Umwandlung) eine exotherme Reaktion (negative Reaktionsenthalpie, ∆H < 0) dar [1]. Sowohl 
die charakteristischen Temperaturen als auch die latente Wärme (∆H) lassen sich mit Hilfe der 
dynamischen Differenzkalorimetrie (DDK, engl.: differential scanning calorimetry – DSC) 
bestimmen [1]. In Abb. 2.6(a) ist eine typische DDK-Kurve einer Formgedächtnislegierung bei 
der Umwandlung von Martensit in Austenit (Aufheizen) und bei der Umwandlung von Austenit 
in Martensit (Abkühlen) gezeigt. Neben den bereits erwähnten Start- und Finish-Temperaturen 
lassen sich weitere Temperaturwerte bestimmen, bei denen die jeweilige latente Wärme ihr 
Maximum während der Umwandlung einnimmt (Rückreaktion: Apeak und Hinreaktion: Mpeak) 
[1]. Die Temperaturen der Martensit-in-Austenit- bzw. der Austenit-in-Martensit-Umwandlung 
lassen sich ebenfalls mit Hilfe von Widerstandsmessungen (elektrischer Widerstand von 
Martensit bzw. Austenit) beschreiben (s. Abb. 2.6(b)) [7]. 
 
 
Abb. 2.6: Bestimmung der charakteristischen Umwandlungstemperaturen und der Wärmemengen für die 
Umwandlung von Martensit in Austenit bzw. von Austenit in Martensit am Beispiel von DDK-
Kurven (a). Änderung des elektrischen Widerstands einer Formgedächtnislegierung beim 
Aufheizen und Abkühlen (b) (Darstellung modifiziert nach [52]). 
 
Die jeweilige Umwandlung (Rück- bzw. Hinreaktion) kann durch Kenntnis der freien Enthalpie 
(Gibbs-Energie) von Martensit und Austenit beschrieben werden [7,58,83]. In Abb. 2.7 ist der 
Verlauf der freien Enthalpie (chemische Triebkraft, s. Gleichung 4) für Austenit (G A) und 
Martensit (G M) schematisch dargestellt. Dabei befinden sich die beiden Phasen bei der 


























































Als Triebkraft für die Umwandlung, z. B. von Austenit in Martensit (Beginn bei Ms), gilt die 
Differenz der freien Enthalpien (∆G A→M: G M - G A, s. Abb. 2.7) [7]. Dies gilt ebenfalls für die 
Umwandlung von Martensit in Austenit (∆G M→A: G A - G M), die bei der Ms-Temperatur 
einsetzt (vgl. Abb. 2.7). Für eine vollständige Betrachtung der Veränderung des energetischen 
Zustands (∆G) eines Materialsystems mit der martensitischen Umwandlung (z. B. Austenit-in-
Martensit-Umwandlung) muss die folgende Gleichung berücksichtigt werden [7,81]: 
nchcheldch GGGGGG      Gleichung 4 
Dabei beschreibt der Term ∆G ch die chemische Triebkraft bei der Umwandlung von Austenit 
in Martensit (Kristallstruktur ändert sich), der Term ∆G d die Grenzflächenenergiekomponente 
zwischen Austenit und Martensit und ∆G el die elastische Energiekomponente der 
Gitterveränderungen mit der Umwandlung [86]. Die letztgenannten Größen ergeben die nicht-
chemische Triebkraft, ∆G nch (∆G nch = ∆G d + ∆G el), der Umwandlung (s. Gleichung 4) [7,85]. 
Bei der T0-Temperatur, d. h. Martensit und Austenit befinden sich im Gleichgewicht (∆G = 0), 
ist keine Triebkraft für die martensitische Umwandlung (z. B. Austenit in Martensit) gegeben 
[81]. Die Phasenumwandlung beginnt daher erst mit einer Unterkühlung (Austenit in Martensit, 
Hinreaktion: ∆TMT, Abkühlen = Ms - T0) bzw. mit einer Überhitzung, wenn Martensit in Austenit 
(Rückreaktion: ∆TMT, Aufheizen = As - T0) umwandeln soll (vgl. Abb. 2.7) [7,81,85]. 
 
 
Abb. 2.7: Schematische Darstellung der Kurven der freien Enthalpie (∆G ch) von Austenit (G A) und 
Martensit (G M). Weitere Erläuterungen sind dem Text zu entnehmen (Darstellung modifiziert 
nach [7]). 
 
Bei der martensitischen Umwandlung (thermoelastisch) wird während der Umwandlung von 
Austenit in Martensit elastische Energie gespeichert (∆G el). Diese wird bei der Rückreaktion 
vollständig freigesetzt [81]. Dafür muss gegeben sein, dass keine irreversiblen Vorgänge, wie 























durch den Term ∆G d berücksichtigt. Neben der Bildung von Versetzungen (erhöhtes Risiko 
entlang der Phasengrenze von Austenit und Martensit [87]) ergeben sich beispielsweise 
zusätzliche Verluste durch die Wechselwirkung unterschiedlich orientierter Martensitvarianten 
bei fortschreitender Umwandlung von Austenit in Martensit (weiterer Einfluss durch: 
Korngrenzen, Punktdefekte wie Leerstellen, Fremdphasen [88]) [81]. Die daraus resultierenden 
Energieverluste wirken sich unmittelbar auf die martensitische Umwandlung aus und führen zu 
einem Hystereseverhalten, das bei Formgedächtnislegierungen beobachtet wird (thermische [1] 
oder pseudoelastische Hysterese [72]). Dabei ist die thermische Hysterese (∆THysterese = Af - Ms) 
die Temperaturverschiebung zwischen dem Ende der Rückreaktion (Af) und dem Beginn der 
Martensitbildung (Ms). Insbesondere die thermische Hysterese hat eine große Bedeutung für 
die Auslegung eines Formgedächtnisbauteils in der Anwendung. Je kleiner die thermische 
Hysterese, desto höher sind die nutzbaren Schaltraten (z. B. Zweiweg-Effekt) [3,18,56,57,72]. 
2.3 (Hochtemperatur)-Formgedächtnislegierungen und Anwendungen 
Der Großteil der zurückliegenden, wissenschaftlichen Beobachtungen bezüglich der 
martensitischen Umwandlung in Formgedächtnislegierungen (chemische Zusammensetzung 
innerhalb fester Grenzen, z. B. Ni50Ti50) erfolgte unter kryogenen Bedingungen, bei 
Raumtemperatur sowie bei Temperaturen bis maximal 100 °C [89]. Für NiTi lässt sich 
festhalten, dass die martensitische Umwandlung unterhalb von 100 °C (Rück- sowie 
Hinreaktion, s. Abb. 2.8) stattfindet [4,9,13,70,89]. Bezogen auf NiTi-Formgedächtnis-
legierungen, ereignete sich der industrielle Durchbruch (1970iger und Anfang der 1980iger 
Jahre [9,18]) maßgeblich im Bereich der Medizintechnik (Stents [1,9], kieferorthopädische 
Implantate und Drähte [90-92], arthroskopische Instrumente und Lokalisationshaken [93,94]). 
Im Vergleich dazu ergaben sich nur relativ wenige Anwendungen im nicht-medizinischen, 
industriellen Bereich [21], was sich insbesondere durch die harscheren Umgebungs-
bedingungen (erhöhte Temperatur, korrosive Beanspruchung wie Oxidation, erhöhte 
Zyklenzahl und Schaltraten) erklären lässt [21,89]. In der heutigen Zeit ist es vornehmlich die 
Luft- und Raumfahrt, die Robotik und die Automobilindustrie, welche 
Formgedächtnislegierungen bei erhöhten Temperaturen in Aktorschaltungen einsetzen wollen 
[4,9,18,21,22,89]. Die dafür benötigten FGLs, deren Umwandlungstemperaturen oberhalb von 
100 °C (z. B. Mf) liegen, werden „Hochtemperatur-Formgedächtnislegierungen“, HT-FGLs, 
(engl.: high temperature shape memory alloys – HTSMAs) genannt [1,3,9,21,22,89]. Es 
existiert eine Vielzahl von HT-FGLs, die sich in Bezug auf die Umwandlungstemperaturen in 
drei Gruppen einteilen lassen [21]: 
 Gruppe I: Umwandlungstemperaturen von 100 bis 400 °C 
 Gruppe II: Umwandlungstemperaturen von 400 bis 700 °C 
 Gruppe III: Umwandlungstemperaturen oberhalb von 700 °C  





Abb. 2.8: Gegenüberstellung des Umwandlungsbereichs ausgewählter, polykristalliner FGLs sowie HT-
FGLs und der Einsatztemperaturen in der Luft- und Raumfahrt, der Automobilindustrie sowie 
in Bezug auf seismische Anwendungen (Umwandlungsbereiche entnommen aus [21,22], 
Ausnahme: Cu-Al-Mn [95], Darstellung modifiziert nach [9,19]). 
 
Eine umfangreiche Auflistung ausgewählter HT-FGLs ist in Anhang 9.1 (s. Tab. A9.0) zu 
finden. Der größte Teil der bisher entwickelten Legierungssysteme lässt sich Gruppe I zuordnen 
[21]. Umfangreiche Untersuchungen der Systeme Ti-Ni-X (X: Pd, Pt), Ni-Ti-X (X: Hf, Zr), 
Cu-Al-Ni-X (X: Mn, Ti, Zr), Co-Al, Co-Ni-Ga, Ni-Mn, Ni-Al, Zr-Cu, Ti-Ta und Fe-Mn-Si-X 
(X: Cr, Ni, Co) sind Voraussetzung dafür, dass eine Verwendung von HT-FGLs in naher 
Zukunft ermöglicht werden kann [22,89]. Es ist jedoch herauszustellen, dass bis heute keine 
industrielle Anwendung erfolgte [9,21]. Legierungen auf Basis von Ti-Ni-Pd 
(z. B. Ti50Ni20Pd30, in at-% [21,96]) besitzen aktuell das größte Potential für eine industrielle 
Verwendung. Diese Legierungen sind jedoch durch die notwendige Substitution von Nickel mit 
Palladium (mindestens 20 at-% für ausreichend hohe Umwandlungstemperaturen) und die 
aufwendigere Herstellung sehr kostenintensiv [10,21,97]. Daher wurde insbesondere am 
Legierungssystem Ni-Ti-X (X: Hf oder Zr, Anteil unterhalb 20 at-%) geforscht [22,89,98]. Im 
Vergleich zu Ti-Ni-Pd zeigen sich, neben den geringeren Materialkosten, ebenfalls gute 
Formgedächtniseigenschaften (z. B. Zweiweg-Effekt: 2 bis 3,5 % Rückverformung [21]). 
Unter Berücksichtigung der Materialkosten, der Verarbeitbarkeit (Herstellung) und dem 
Formgedächtnisverhalten sind weiterhin Legierungen auf Basis von Cu-Al-Ni (Kapitel 2.4.1) 
zu nennen, die als potentielle Alternative im Bereich der HT-FGLs gelten und bis maximal 



















Insbesondere der Grad der Martensitstabilisierung (Kapitel 2.4.3) oder die mögliche Bildung 
von Gleichgewichtsphasen (vor allem bei erhöhten Temperaturen), wodurch eine Degradation 
der Formgedächtniseigenschaften einsetzt, spielen eine entscheidende Rolle für die potentielle 
Anwendung von HT-FGLs [21,89]. Das Ziel bei der weiteren Entwicklung und der potentiellen 
Nutzung von HT-FGLs umfasst neben hohen Einsatztemperaturen ebenfalls die Minimierung 
der Restverformung (irreversibel), welche maßgeblich aus plastischer Verformung durch 
Überschreitung der Fließgrenze von Martensit (Einweg-Effekt) oder Austenit 
(Pseudoelastizität) resultiert [21,72]. Zusätzlich können durch Kriechen und Oxidation, 
besonders oberhalb von 400 °C [2,60], weitere, dauerhafte Schädigungen einsetzen. 
Umfangreiche Erkenntnisse bezüglich des Kriech- und Oxidationsverhaltens sind bisher nur für 
NiTi-Legierungen vorhanden (Kriechen: s. [100-102], Oxidation: s. [103-105]). Weiterführ-
ende Erkenntnisse zum Verhalten von HT-FGLs lassen sich aktuell nicht finden, sind jedoch 
von essentieller Bedeutung, um das Potential entsprechender Legierungen (z. B. Ni-Ti-Hf, 
Cu-Al-Ni-Mn) für den möglichen Dauereinsatz einordnen zu können [21,22]. 
 
 
Abb. 2.9: Unterteilung der Anwendungsfelder für FGLs nach der Funktion und den 
Formgedächtniseffekten (a) (Zusammenstellung modifiziert nach [3]). Anwendungsbeispiele für 
NiTi: (b) Individuelle Steuerung der Auslasskanten von Turbinen (Entwicklung von Boeing, 
s. [1,9,21]) und (c) Aktorfedern in Stelldruckventilen für Automatikgetriebe (Entwicklung von 
Mercedes-Benz, Bilder modifiziert nach [4,106]). 
 
Obwohl HT-FGLs bisher nicht in der Industrie zum Einsatz kommen, ist darauf hinzuweisen, 
dass verschiedene Anwendungen unter herkömmlichen Umgebungsbedingungen, d. h. für 
FGLs, existieren [3,4,9,10,18,82]. Eine industrielle Nutzung von FGLs erfolgt hauptsächlich 
auf Basis von NiTi. Weiterhin kommen, wenn auch nur vereinzelt, Legierungen auf Basis von 

























von Formgedächtnisbauteilen ist vielfältig und wird beispielsweise für Spielzeuge und Gadgets 
(z. B. Spielzeugroboter, oftmals freie Rückverformung [10,18,56]), Aktor- und 
Sensoranwendungen (z. B. Thermostat-Regler [3], Brandschutz [9]) sowie für 
Dämpfungsanwendungen [108] genutzt. Die Vielfalt basiert auf den nutzbaren 
Formgedächtniseffekten (EWE, ZWE, PE), wobei eine Unterteilung in verschiedene 
Anwendungsfelder zu beachten ist (s. Abb. 2.9(a)). Eine Besonderheit zeigt hierbei der 
mechanische Effekt (PE) und seine resultierenden Dämpfungseigenschaften, was jedoch nur in 
der Medizintechnik (z. B. Festkörpergelenke [10]) in vollem Umfang genutzt wird [3]. Im 
industriellen, nicht-medizinischen Bereich befinden sich hauptsächlich Bauteile, bei denen die 
thermischen Effekte (EWE, ZWE) genutzt werden [10,18,56]. Eine besondere Rolle spielen 
Formgedächtnisbauteile, die als Sensoren arbeiten. Diese können auf Basis des thermischen 
(EWE) und des mechanischen Effekts (PE) verwendet und als „Regler“ bezeichnet werden, 
wenn sich beispielsweise laufende Prozesse gezielt steuern lassen (z. B. Brandschutzsysteme) 
[10,109]. 
Ein Schwerpunkt der Anwendung von Formgedächtnislegierungen liegt im Bereich der Aktorik 
[3]. Die Vorteile von Formgedächtnisaktoren für die industrielle Anwendung können 
gegenüber Motor betriebenen Systembauteilen wie folgt zusammengefasst werden [3,4,6,11]: 
 große Arbeitsleistung pro Volumen bei geringer elektrischer Betriebsspannung 
 verschiedene Bewegungsarten realisierbar 
 einfacher und kompakter Aufbau 
 leicht miniaturisierbar 
 reinraumtauglich 
 keine Geräuschemission 
Elektrisch aktivierte Aktoren können mit Hilfe elektrischer Ströme (Widerstandsheizen) im 
Temperaturbereich von Mf bis Af geregelt werden und damit als Ersatz für Stellmotoren und 
-magneten dienen [3,4]. Dieses Prinzip nutzt man bereits im Betrieb von Flugzeugturbinen, was 
in Abb. 2.9(b) gezeigt wird. Über die Positionssteuerung der Auslasskanten (engl.: chevron) 
lässt sich der Auslass so regeln, dass Verwirbelungen am Ende der Turbine reguliert werden 
und daher ein geringerer Geräuschpegel für die Umgebung während der Start- und Landephase 
entsteht. Während der Flugphase können die Auslasskanten erneut angepasst werden, um eine 
Reduzierung des Kerosinverbrauchs zu gewährleisten [1,9,21]. 
Thermisch aktivierte Aktoren reagieren auf Temperaturveränderungen und konkurrieren 
generell mit Bimetallen und elektrischen Stellmotoren [4]. Es gibt bereits eine Reihe von 
Anwendungsbeispielen in der Kraftfahrzeugtechnik. Ein Beispiel stellt die Verwendung von 
Formgedächtnisfedern als Stelldruckventil dar (s. Abb. 2.9(c), womit der Betrieb von 
Automatikgetrieben beim Kaltstart verbessert wird [4].  





Aus unterschiedlichen Gründen, wie z. B. hohe Materialkosten, toxische Legierungselemente 
oder hohe Sprödigkeit, haben es nur wenige Legierungssysteme in die Anwendung geschafft 
[10]. Dabei handelt es sich, neben NiTi-Legierungen, maßgeblich um Legierungen auf Basis 
von Kupfer [9,11,12,14]. Die Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen (Cu-FGLs) stellen 
eine wichtige Alternative zu NiTi-Legierungen dar. Eine Gegenüberstellung der Eigenschaften 
beider Legierungssysteme (physikalische und mechanische Eigenschaften, Formgedächtnis-
eigenschaften) ist in Tab. A9.1 im Anhang 9.1 zu finden. Die Legierungen auf Kupfer-Basis 
zeichnen sich vor allem wegen der verbesserten Verarbeitbarkeit gegenüber NiTi aus, besitzen 
höhere Umwandlungstemperaturen (vgl. Abb. 2.8), eine kleinere thermische Hysterese sowie 
gute physikalische Eigenschaften (elektrische und thermische Leitfähigkeit). Die beiden 
letztgenannten Aspekte tragen entscheidend dazu bei, dass die martensitische Umwandlung, 
beispielsweise in Aktorschaltungen, schnell ausgeführt werden kann [3,8]. 
 
 
Abb. 2.10: Gegenüberstellung von Formgedächtnislegierungen auf Kupfer-Basis (Übersicht modifiziert 
nach [14,21]). 
 
Wie in Abb. 2.10 gezeigt, lassen sich die Kupfer-Basis-Materialien in drei Legierungsfamilien 
(Cu-Zn, Cu-Al, Cu-Sn) unterteilen. Die martensitische Transformation in Cu-Sn-Legierungen 
ist nicht vollständig thermoelastisch und es resultiert eine schnelle Degradation des 
Formgedächtniseffekts [110], wodurch sich kein Interesse für die Anwendung ergibt [14]. 
Weiterhin werden auch die HT-FGLs auf Basis von Cu-Al-Zr und Cu-Al-Co 
(sehr hohe thermische Hysterese von 100 °C [21,111]) sowie Cu-Al-Nb und Cu-Al-Ag 
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Y … Elementezugabe für Kornfeinung (Ti, Zr, B, Ce, Co, Fe, V, Seltene Erden)
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Die ternären Systeme auf Basis von Cu-Zn-Al (z. B. CZA-70: Cu-20,6Zn-5,7Al [24]) und 
Cu-Al-Ni (z. B. Cu-13Al-4,1Ni [115]) bilden das Gerüst der kommerziell verfügbaren 
Cu-FGLs [12,14]. Die Umwandlungstemperaturen können durch Änderung der chemischen 
Zusammensetzung in einem großen Bereich eingestellt werden (vgl. Abb. 2.8) 
[12,14,23,31,54,116]. Für eine erste Abschätzung der Martensit-Start-Temperatur, Ms, können 
die folgenden Gleichungen für Cu-Zn-Al- (Gleichung 5) und Cu-Al-Ni-Legierungen 
(Gleichung 6) genutzt werden [12,14]: 
))1()355,1((9,662212 ZnAlM s      Gleichung 5 
…Ms (°C), Al- und Zn-Gehalt in at-% 
)134()45(2020 AlNiM s       Gleichung 6 
…Ms (°C), Ni- und Al-Gehalt in m-% 
Als Hochtemperatur-Formgedächtnislegierung eignen sich insbesondere Legierungen auf Basis 
von Cu-Al-Ni (vgl. Abb. 2.8) [12,14,21,23,63,117]. Neben den, gegenüber Cu-Zn-Al, höheren 
Umwandlungstemperaturen profitieren diese Legierungen maßgeblich von der geringeren 
Anfälligkeit hinsichtlich einer Martensitstabilisierung und der Bildung von 
Gleichgewichtsphasen, wie z. B. der spröden γ2-Phase (Abnahme der Verformbarkeit und 
Rückverformung, Unterdrückung der martensitischen Umwandlung) [21]. 
2.4.1 Das Legierungssystem Cu-Al-Ni 
In diesem Kapitel wird auf die Phasenbildung im Legierungssystem Cu-Al-Ni eingegangen. 
Die für Cu-Al-Ni-Formgedächtnislegierungen genutzten Al- und Ni-Gehalte (kommerzielle 
Legierungen) liegen in etwa im Bereich von 10 bis 15 m-% bzw. im Bereich von 3 bis 5 m-% 
[12,14,21]. Die Phasenbildung der Cu-Al-basierten Legierungen ist anhand des binären 
Phasendiagramms (Cu-Al: s. Abb. 2.11(a)) bzw. am Beispiel des pseudobinären Schnitts des 
ternären Cu-Al-Ni-Phasendiagramms (3 m-% Ni, s. Abb. 2.11(b)) nachvollziehbar [28,54]. 
Ausgehend von einem Al-Gehalt von ca. 12 m-% existiert bei hohen Temperaturen 
(oberhalb von 600 °C [118]) die kubische β-Phase [22]. Unter Berücksichtigung von 
Abkühlbedingungen, welche zu der Bildung von Gleichgewichtsphasen führen, tritt unterhalb 
von 565 °C der eutektoide Zerfall der β-Phase (B2-Struktur [119]) in die Phasen α und γ2 
(Cu-Al-System) bzw. in die Phasen α, γ2 und NiAl (Cu-Al-Ni-System) ein [54,119]. Eine 
Gegenüberstellung (Kristallstruktur, Gitterparameter, ICSD-Kennung) der im Cu-Al-Ni-
System auftretenden Phasen ist in Anhang 9.1 (s. Tab. A9.2) zu finden. 
Erfolgt ausgehend von der β-Phase eine Abschreckung der Legierung, zeigt sich bei 
Al-Gehalten oberhalb von 11 m-% (vgl. Abb. 2.11(a)) kein eutektoider Zerfall [54,120]. 
Unterhalb der Ms-Temperatur setzt die martensitische Umwandlung ein. Dabei bildet sich mit 




fortschreitender Abkühlung β´1-Martensit (monoklin, Al-Gehalt: ca. 11 bis 13 m-%), eine 
Mischung aus β´1- und γ´1-Martensit (Al-Gehalt: oberhalb von 13 m-%) oder ausschließlich 
γ´1-Martensit (orthorhombisch, Al-Gehalt: oberhalb von 14 m-%) im Gefüge [23,121,122]. Der 
Verlauf der Ms-Temperatur in Abb. 2.11(b) folgt der in Gleichung 6 beschriebenen 
Abhängigkeit der Ms-Temperatur vom Al- und Ni-Gehalt. Unter Berücksichtigung des 
pseudobinären Schnitts (Ni-Gehalt = konstant = 3 m-%) ist zu erkennen, dass die 
Ms-Temperatur mit ansteigendem Al-Anteil markant abnimmt [54,115]. Für HT-FGLs auf 
Basis von Kupfer sollten daher die Al-Gehalte unterhalb von 13 m-% liegen. 
 
  
Abb. 2.11: Ausschnitt des binären Cu-Al-Phasendiagramms (a). Die Bildung von Martensit (s. Ms-Linie) 
erfolgt unterhalb des eutektoiden Punkts (ca. 11,8 m-% Al) und zeigt eine Abhängigkeit bezüglich 
des Al-Gehalts. Unterhalb von 500 °C sind nur die metastabilen Phasen gezeigt 
(Phasendiagramm modifiziert nach [28]). Pseudobinärer Schnitt (Ni-Gehalt = 3 m-%) des 
ternären Cu-Al-Ni-Phasendiagramms (b). Gezeigt sind die Gleichgewichtsphasen und die 
Ms-Temperatur (s. Gleichung 6) in Abhängigkeit vom Al-Gehalt (Phasendiagramm modifiziert 
nach [14]). 
 
Für Legierungen mit mehr als 11 m-% Al ist bei Temperaturen um 500 °C ein Übergang von 
der B2- (β, Abb. 2.12(a)) in die DO3-Ordnung (β1, Abb. 2.12(b)) gegeben [119,121]. Dieser 
Übergang erfolgt bei der Temperatur TOP, welche in Abb. 2.11(a) im Phasendiagramm 
eingezeichnet ist. Der B2-DO3-Ordnungsübergang kann außerdem durch Abschrecken bis auf 
Raumtemperatur nicht vollständig unterdrückt werden [28,54]. Da sich die martensitische 
Umwandlung thermoelastisch vollzieht, wird die Ordnung des Austenits, in Abhängigkeit der 
Abkühlbedingungen, an Martensit „vererbt“ [54], was sich unmittelbar auf die 
Umwandlungstemperaturen auswirkt (Kapitel 2.4.3) [119].  
Gleichgewichtsphasen (           )
TOP-Temperatur: β (B2) → β1 (DO3) (           )
metastabile Phasen (           )
Ms-Temperatur (           )
Al (m-%)



































































Abb. 2.12: Kristallstruktur einer kubischen Elementarzelle (β-Phase) in Cu-Al-Ni-Formgedächtnis-
legierungen mit (a) B2-Ordnung (CsCl-Typ) und (b) DO3-Ordnung (Fe3Al-Typ). In (c) sind die 
unterschiedlichen Atomebenen gegenübergestellt, deren periodische Stapelung die Bildung des 
des jeweiligen Martensits (in Abhängigkeit des Al-Gehalts) bewirkt (Darstellungen modifiziert 
nach [54]). 
 
Mit der Umwandlung von Austenit, also der DO3-Struktur (s. Abb. 2.12(b)), in Martensit ergibt 
sich in der {110}-Ebene, wie z. B. (110), eine Verschiebung durch Scherung in die [110]-
Richtung (s. Abb. 2.12(c)) [62]. Es ergeben sich insgesamt sechs mögliche, dichtgepackte 
Atomebenen (A, B, C, etc.), die aufgrund der Verschiebung (ebenfalls in [001]-Richtung) 
resultieren können. Je nach Legierungszusammensetzung (Al-Gehalt) werden die 
unterschiedlichen Martensittypen (z. B. β´1 und γ´1) durch periodische, weitreichende Stapelung 
(engl.: long period stacking order – LPSO [14]) der möglichen Atomebenen gebildet [54]. Für 
die Umwandlung des Austenits mit DO3-Sruktur ergibt sich die β´1- (monoklin) bzw. die 
γ´1-Phase (orthorhombisch) mit einer 18R(1)- bzw. einer 2H-Stapelabfolge (Einordnung nach 
Ramsdell, s. Abb. 2.12(d)) [54,66]. Wird die DO3-Ordnung durch rasches Abkühlen 
unterdrückt, ergibt sich für den β´1-Martensit eine 9R-Stapelfolge. Nachfolgende Ordnungs-
prozesse, welche durch isotherme Schritte (z. B. Stabilisierungsglühen) oder thermisches 
Zyklieren bewirkt werden, können sich auf die Stapelfolge des Martensits auswirken. Daher 
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s. Abb. 2.12(d)). Weitere Erkenntnisse bezüglich der Kristallographie der Austenit-in-
Martensit-Umwandlung sind [7,54,59,62] zu entnehmen. 
2.4.2 Einfluss von Legierungselementen im Cu-Al-System (Ni, Mn, Ti/Zr) 
Im vorherigen Kapitel wurde am Beispiel des Cu-Al-Phasendiagramm, welches in Abb. 2.11(a) 
gezeigt ist, erklärt, dass für potentielle HT-FGLs auf Basis von Cu-Al ein Al-Gehalt von 
13 m-% nicht überschritten werden sollte. Die Abhängigkeit der Umwandlungstemperatur 
(z. B. Ms) vom Al-Gehalt beträgt 100 °C / m-% Al [21,23,54]. Generell gilt, dass erhöhte 
Al-Gehalte zur Bildung der spröden γ2-Phase führen und bei ca. 15 m-% Al eine Ausscheidung 
entlang der Korngrenzen auch bei hohen Abkühlgeschwindigkeiten nicht verhindert werden 
kann [23,28]. Durch die Bildung der γ2-Phase, was eine Verschlechterung der Verformbarkeit 
bedeutet, wird zusätzlich die martensitische Umwandlung unterdrückt [23]. 
Tab. 2.1: Übersicht und Einfluss wichtiger Legierungselemente im Cu-Al-System [14,22-24,54,63]. 
 Ni Mn Ti bzw. Zr 
Masseanteil 3 bis 5 % 1 bis 5 % unterhalb von 2 % 
Wirkung 
 Unterdrückung der 
γ2-Phase 
(Hemmung der Diffusion) 
 
 Verbesserung der 
thermischen Stabilität 
 
 Minimierung der 
thermischen Hysterese 
 
 Absenken der 
Umwandlungstemperaturen 
 Unterdrückung der 
γ2-Phase 
(Hemmung der Diffusion) 
 




 geringfügige Kornfeinung 
 
 Absenken der 
Umwandlungstemperaturen 
 ausgeprägte Kornfeinung 
 
 Erhöhung der Festigkeit 
 
 Unterdrückung von 
Versetzungsgleiten 
Nachteile 
 Absenken der 
Warmfestigkeit 
 
 Gefahr der Rissbildung 




 Ausscheidung von 
Fremdphasen (Ti: X-Phase, 
Zr: Y-Phase) 
 
 Abnahme der 
Rückverformung und 
teilweise der Duktilität 
 
Die Zugabe von Ni (Gegenüberstellung der Vor- und Nachteile in Tab. 2.1) ist für die 
Unterdrückung des eutektoiden Zerfalls der β- bzw. β1-Phase (z. B. β1 → α + γ2 + NiAl) von 
großer Bedeutung [22]. Weiterhin kann durch die Zugabe von Ni (3 bis 5 m-%) auf die 
Umwandlungstemperatur (20 °C / m-% Ni) Einfluss genommen werden [22,24]. 
Die Zugabe von Mn wirkt sich positiv auf die thermische Stabilität aus, was durch 
Untersuchungen an quaternären Legierungen (Cu-Al-Ni-Mn) gezeigt werden konnte [63]. 
Während beispielsweise Cu-Zn-Al-Legierungen bereits nach wenigen Stunden isothermer 
Glühbehandlung bei 200 °C eine bedeutend schwächere Martensit-in-Austenit-Umwandlung 
aufweisen, zeigen Legierungen mit Ni- und Mn-Zugabe (z. B. Cu-Al-Ni-Mn-Ti) sogar über 




mehrere Tage hinweg eine markante Rück- und Hinreaktion (s. Abb. 2.13(a), Hinreaktion nicht 
aufgeführt). Um den eutektoiden Zerfall des Austenits markant zu verzögern, sollten Cu-Al-Ni-
basierte Legierungen generell keinen längeren Haltezeiten oberhalb von 300 °C ausgesetzt 
werden. Berechnungen zur Folge können Cu-Al-Ni-Legierungen bis zu 42 Tage 
(Cu-Zn-Al: 12 Tage) unter thermischer Dauerbelastung (100 °C) funktionieren ehe ein Verlust 
der Formgedächtniseigenschaften einsetzt [119]. Die weitere Verbesserung der thermischen 
Stabilität durch Mn-Zugaben ist daher für die Entwicklung von Hochtemperatur-
Formgedächtnislegierungen auf Basis von Cu-Al zu berücksichtigen, um beispielsweise einen 
Dauereinsatz bei 200 °C zu gewährleisten [22,24,123]. 
 
 
Abb. 2.13: Veränderung der Umwandlungskurve der Rückreaktion (Gegenüberstellung modifiziert nach 
[24]) von CANTiM-75 (Cu-12,4Al-5,1Ni-2Mn-1Ti) und CZA-70 (Cu-20,6Zn-5,7Al) in 
Abhängigkeit von der Glühdauer bei 200 °C (a). Quasistatischer Druckversuch an einer 
ausgewählten Probe einer ternären (Cu-11,9Al-3,8Ni) und quaternären Legierung 
(Cu-11,6Al-3,9Ni-2,5Mn) (b) (Darstellung modifiziert nach [69]). 
 
Es ist anzumerken, dass in Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen eine rasche 
Kornvergröberung (engl.: abnormal grain growth – AGG) oberhalb der eutektoiden Temperatur 
(β-Phase) einsetzt [20,124,125]. Dies führt zur Abnahme der Festigkeit sowie Verformbarkeit 
[35] und stellt eine Herausforderung für den Herstellungsprozess (Warmumformung, 
Wärmebehandlung wie Homogenisierungsglühen im Phasengebiet von β) und den späteren 
Einsatz (geringe Dauerfestigkeit und hohe Restverformung) dar [25]. Polykristalline Cu-Al-Ni-
Legierungen, welche ein grobkörniges Gefüge aufweisen, versagen trotz Ni-Zugabe abrupt 
unter quasistatischer Beanspruchung als Folge eines interkristallinen Rissfortschritts, d. h. 
durch Rissausbreitung entlang der Korngrenzen (s. Bruchflächenbereich einer Cu-Al-Ni-Probe 



































































spanhebende Bearbeitbarkeit ([22,126,127]) aus, sondern führt zusätzlich zu einer erhöhten 
Verformbarkeit (s. Abb. 2.13(b)) [32,69,128]. Die gesteigerte Duktilität resultiert maßgeblich 
aus der Verringerung der Diffusionsgeschwindigkeit durch die Zugabe von Mn und der damit 
verbundenen Kornfeinung sowie der Ausbildung von globularen Körnern im Gefüge [69,129]. 
Die technischen Möglichkeiten für die Reduzierung der Korngröße, was für Cu-Al-Ni-basierte 
Formgedächtnislegierungen mit hoher Verformbarkeit von großer Bedeutung ist, sind 
[14,24,35,54,130-132]: 
 thermo-mechanische Behandlung (Kaltverformung und Rekristallisationsglühen) 
 Pulvermetallurgie (Kaltpressen und Sintern) 
 Rascherstarrung (Sprühkompaktieren, Schmelzspinnen) 
 Zugabe kornfeinender Legierungselemente (z. B. Ti oder Zr, s. Tab. 2.1) 
Ausgehend von den ternären Cu-Al-Ni-Legierungen wurden zahlreiche Legierungs-
modifikationen mit kornfeinenden Legierungselemente, wie Ti [24,30,33,35,123,132-138], 
Zr [33,137-141], B [35,63,118,142], Co [35,143], Fe [144], V [145,146] und Seltenen Erden 
(z. B. Ce [147], CeO2 [148], Cer-Mischmetall [149,150]) untersucht. Weiterhin wurde der 
Einfluss von Nb [99], Ta [151], Sn [152] und Gd [153] auf die Korngröße und die 
Verformungseigenschaften analysiert. 
Eine effiziente Verringerung der Korngröße, selbst bei geringen Legierungselementezugaben 
(unterhalb von 2 m-% [137,154]), kann durch Ti (CANTiM-Legierungen: Cu-Al-Ni-Mn-Ti 
[22,24]) und Zr erreicht werden [22,33,35,137]. Für das Element Zr ist anzumerken, dass neben 
Ti die stärksten Kornfeinungseffekte und Duktilitätsverbesserungen resultieren und zusätzlich 
eine mögliche Versprödung durch Sauerstoffsegregation (Verunreinigung aus der Herstellung) 
an den Korngrenzen abgeschwächt wird [33]. 
Tab. 2.2: Klassifizierung der X-Ausscheidungen ((Cu, Ni)2TiAl, Zusammenstellung modifiziert nach 
[133]). 
 XL Xs X´s Xss 
Größe/Durchmesser oberhalb von 1 µm 50 bis 150 nm 10 nm 3 bis 5 nm 
Form elliptisch, gestreckt quaderförmig, rechteckig elliptisch 
Anbindung an Matrix 
(β, β1, β´1) 
inkohärent teilkohärent kohärent 
 
Die Kornfeinung ergibt sich maßgeblich durch Verringerung der Keimwachstumsrate, wenn Ti 
oder Zr in der Schmelze gelöst ist [30,34,135,137]. Interessanterweise wurde die Abnahme der 
Korngröße in weiteren Studien lediglich auf die Existenz einer Ti-reichen Ausscheidung 
bezogen [35,155,156]. Im Falle einer Ti-Zugabe entsteht die X-Phase [132] bzw. bei der Zugabe 
von Zr die Y-Phase [137]. Kristallographischen und rasterelektronenmikroskopischen 
Untersuchungen zur Folge (s. Kristallstrukturdaten der Y-Phase in Anhang 9.1 bzw. Tab. A9.2) 




handelt es sich in beiden Fällen um eine intermetallische Phase (isomorph [32]) mit der 
Stöchiometrie Cu0,25Ni0,25Al0,25X0,25 (Heusler-Struktur: (Cu, Ni)2XAl, X: Ti oder Zr) [133]. 
Es ist anzumerken, dass die Ausscheidungsform in Abhängigkeit der thermischen Historie 
(Abkühlgeschwindigkeit, Ausgangszustand oder nach der Wärmebehandlung) variiert und 
daher unterschiedliche Teilchengrößen am Beispiel der X-Phase detektiert wurden (s. Tab. 2.2). 
Die erstarrten Gefüge setzten sich unter Verwendung langsamer Abkühlgeschwindigkeiten aus 
der β(1, ´1)-Matrix und XL-Ausscheidungen (elliptisch, gestreckt) zusammen, wobei die Größe 
der Ausscheidungen im Mikrometerbereich lag [34,35,59,157]. Weiterhin konnten 
Ausscheidungen mit einem Teilchendurchmesser von 50 bis 150 nm (Xs, quaderförmig) 
nachgewiesen werden [133]. Im Vergleich zu den XL-Teilchen (inkohärent) weisen die 
kleineren Ausscheidungen (Xs, teilkohärent) höhere Anteile an Cu sowie Al, jedoch geringe 
Konzentrationen von Ti und Ni, auf [158]. Mit Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit, d. h. 
durch Abschrecken im Wasserbad, nimmt nicht nur die Größe der XL-Ausscheidungen ab. Es 




Abb. 2.14: TEM-Aufnahmen (Aufnahmen modifiziert nach [136]) einer Cu-13,8Al-4,2Ni-2Ti-Legierung 
und Darstellung der YL- und Ys-Ausscheidungen in der β1-Matrix (a). Effekt der Ti-Zugabe auf 
die Korngröße in Cu-Al-Ni-Legierungen nach mehrstündigem Halten bei 900 °C (b). 
 
Die Ausscheidung der X- oder Y-Phase resultiert mit der Erstarrung der Schmelze. Am Beispiel 
von Cu-Al-Ni mit Ti-Zugabe findet eine eutektische Reaktion (L → β + XL) statt [34]. Die 
Ausscheidungen bilden sich hauptsächlich an den Korngrenzen der β-Phase (heterogene 
Keimbildung, energetisch günstige Bedingungen) und nehmen dabei verstärkt Ni, Al sowie Ti 
(X-Phase) oder Zr (Y-Phase) auf [34]. Die kleineren Xs-Ausscheidungen bilden sich, im 
Gegensatz zu den XL-Teilchen, erst bei einem erneuten Aufheizen bzw. einer 





































Gefüge vor (s. Abb. 2.14(a)), da die Matrix nach dem Abkühlen noch mit den entsprechenden 
Legierungselementen (Ti, Zr) übersättigt ist. Die Ti-Löslichkeit in der β1-Phase bei 
Raumtemperatur wird beispielsweise kleiner 0,05 m-% geschätzt [34], wodurch Ti oder Zr 
nahezu vollständig für die Bildung der X- oder Y-Phase aufgebraucht wird. 
Wie bereits angemerkt, lassen sich mit geringen Ti- oder Zr-Konzentrationen signifikante 
Korngrößenabnahmen erreichen [134]. Interessanterweise konnte keine Korrelation zwischen 
dem Volumenanteil der X-Phase oberhalb von 1 m-% Ti und der Korngröße beobachtet werden 
[132]. Schlussendlich spielt die Erhöhung des Volumenanteils an X- oder Y-Phase durch die 
erhöhte Zugabe von Ti bzw. Zr eine entscheidende Rolle für die Unterdrückung der 
Kornvergröberung beim Homogenisierungsglühen (s. Abb. 2.14(a)). Die Ausscheidung der 
Phasen an den Korngrenzen (z. B. XL, Xs) verhindert auch bei hohen Temperaturen (z. B. 
900 °C) ein Wachstum der Körner (engl.: pinning [135]) unabhängig von der Glühdauer [137]. 
Daher wird die Verformbarkeit durch die Wärmebehandlung nicht herabgesetzt. Bei erhöhten 
Elementegehalten (Ti = 2 m-%) können sogar einzelne Martensitvarianten einer 
Cu-13,8Al-4,2Ni-2Ti-Legierung (martensitisch bei Raumtemperatur) beim Aufheizen bis 
900 °C daran gehindert werden, in Austenit (β) umzuwandeln [34]. 
2.4.3 Umwandlungsverhalten und Stabilisierungseffekte 
Für Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen ergeben sich temperatur- (eutektoider Zerfall, 
s. Kapitel 2.4.1) und zeitabhängige Veränderungen (Glühbehandlung, mehrmaliges 
thermisches Zyklieren) der Formgedächtniseigenschaften, wie z. B. eine Verschiebung der 
Umwandlungstemperaturen, eine Erhöhung der thermischen Hysterese oder eine Abnahme der 
Umwandlungsenthalpie [23,120]. Im Allgemeinen werden die zeitabhängigen Veränderungen 
der jeweiligen Formgedächtniseigenschaften als Stabilisierungsvorgang bzw. als Alterung 
(engl.: ageing effects) verstanden und können sowohl im austenitischen als auch im 
martensitischen Zustand einsetzen [23,120,121,160]. 
Obwohl Stabilisierungsvorgänge in einer Vielzahl von Formgedächtnismaterialien beobachtet 
werden können (z. B. NiTi, Fe-Ni, Ni-Al, nur geringfügige Veränderungen), sind es vor allem 
Cu-FGLs, die ein markantes Alterungsverhalten (z. B. Ordnungsprozesse, Ausscheidung von 
Gleichgewichtsphasen) zeigen [12,14,23]. Hierbei ist jedoch anzumerken, dass sich Cu-Al-Ni-
basierte Legierungen deutlich stabiler gegenüber Cu-Zn-Al-basierten Legierungen verhalten 
und daher für Formgedächtnisanwendungen bis maximal 300 °C geeignet sind 
[12,14,21,23,63,117]. Eine vollständige Unterdrückung der für den Einsatz unerwünschten 
Alterung ist aufgrund der Metastabilität der β-Phase nicht möglich [21,119,160]. Je höher die 
Einsatztemperatur (erhöhte Diffusionsgeschwindigkeit), desto schneller kann die Alterung 
stattfinden [160,161]. Aus diesem Grund ist das Verständnis über die Veränderungen der 
Umwandlungseigenschaften mit der Einsatztemperatur oder -zeit von großer Bedeutung für die 




industrielle Nutzung [82,107,121]. Für eine erste Abschätzung der Anfälligkeit einer 
Formgedächtnislegierung gegenüber Stabilisierungseffekten (∆K) kann folgende Beziehung 
genutzt werden [64,162]: 
ss TMK          Gleichung 7 
Für kleine Verhältnisse (∆K: bis 0,2) von Martensit-Start- (Ms) zur Schmelztemperatur (Ts) sind 
Alterungsprozesse nahezu vernachlässigbar (z. B. NiTi-Legierungen) [64,162]. Während 
Stabilisierungseffekte für Werte von 0,2 bis 0,6 (trifft für Cu-FGLs zu) zu berücksichtigen und 
zu untersuchen sind, treten oberhalb eines Verhältnisses von 0,6 sofortige Stabilisierungs-
vorgänge und eine rasche Degradation der martensitischen Umwandlung ein [21]. Um die 
Alterung zu verlangsamen und das Verhalten von FGLs zu stabilisieren, empfiehlt sich ein 
Herabsetzen der Ms-Temperatur (nicht zielführend für die Entwicklung von HT-FGLs) oder die 
Entwicklung von Legierungen mit hoher Schmelztemperatur [64]. 
Im Laufe des Kapitels soll zwischen der Alterung (Austenit- und Martensitstabilisierung) und 
dem thermischen Zyklieren, was sich ebenfalls auf die martensitische Umwandlung auswirkt 
[23,161,163,164], unterschieden werden. 
Austenitstabilisierung 
Generell kann jede Verschiebung (herstellungs- oder wärmebehandlungsbedingt) der Rück- 
und Hinreaktion (As, Ms, etc.) zu niedrigeren Temperaturen als Stabilisierung des Austenits 
gegenüber Martensit angesehen werden. Dabei unterscheidet man jedoch zwischen einer 
Stabilisierung durch rasches Abkühlen (Unterdrückung der DO3-Ordnung, Abnahme der 
Korngröße, erhöhte Leerstellenkonzentration [119,121,165-167]) oder der Stabilisierung bzw. 
Unterdrückung der martensitischen Umwandlung durch die Ausscheidung von 
Gleichgewichtsphasen (z. B. α oder γ2) [23,120,123,168]. 
Die Absenkung der Umwandlungstemperaturen durch schnelles Abkühlen aus dem 
Austenitgebiet (β, β´1) ist eine wichtige Erkenntnis, die für die Verwendung von Cu-FGLs 
beachtet werden muss [23]. Allgemein gilt, dass für die Legierungen auf Basis von Cu-Zn-Al 
und Cu-Al-Ni eine Unterdrückung der DO3-Ordnung des Austenits zur Verschiebung der 
Umwandlungstemperaturen führt [23,119]. Es konnte gezeigt werden, dass eine Abschreckung 
aus dem β-Phasengebiet (1000 °C) einer Cu-14,2Al-4,3Ni-Legierung eine Absenkung der 
Ms-Temperatur bewirkt. Je höher die Abkühlgeschwindigkeit, desto stärker wurde die 
Ms-Temperatur (Abschrecken bis 100 °C: Ms = 50 °C, Abschrecken bis 20 °C: Ms = -10 °C) 
herabgesetzt [119]. Auch die schnelle Erstarrung der Schmelze, was mit Hilfe von 
Rascherstarrungsmethoden oder der Laserbehandlung (z. B. Schmelzspinnen, Sprüh-
kompaktieren, Umschmelzen mittels Laser) durchgeführt werden kann, führt zum Herabsetzen 
der Ms-Temperatur [32,59,169,170]. Die angesprochenen Veränderungen können mit Hilfe 




nachgelagerter Glühbehandlungen (Stabilisierungsglühen bis 200 °C) aufgehoben werden 
(DO3-Ordnung im Austenit wird eingestellt, energetisch günstigerer Zustand) [171]. 
Während des Abschreckens wird, neben der Unterdrückung der DO3-Ordnung, eine Vielzahl 
von Leerstellen eingefroren (engl.: quenched-in vacancies), was zusätzlich zur Stabilisierung 
des Austenits und damit zur Abnahme der Umwandlungstemperaturen führt [23,169,172-174]. 
Die Leerstellenkonzentration kann mit Hilfe der Positronenannihilation analysiert werden 
[123,174,175]. Bereits mit dem ersten Aufheizen bzw. einer Glühbehandlung, was zur 
Stabilisierung der Umwandlungstemperaturen genutzt wird, lassen sich Punktdefekte in Form 
von Leerstellen entfernen [23,176]. 
Weiterhin ist der Einfluss der Korngröße auf die Umwandlungstemperaturen zu nennen. Es ist 
anzumerken, dass die Abnahme der Korngröße (Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit) eine 
Unterdrückung der Umwandlungstemperaturen bewirkt und somit mit dem Einfluss der 
unterdrückten DO3-Ordnung (Abnahme der Ms-Temperatur) wechselwirkt [29,51,170]. 
Erkenntnisse bezüglich des Einflusses der Korngröße sind den Untersuchungen an mittels 
Schmelzspinnens hergestellten Cu-11,85Al-3,2Ni-3,0Mn und Cu-11,4Al-2,5Ni-5Mn-0,4Ti zu 
entnehmen [32]. Interessanterweise führt die Abnahme der Korngröße ebenfalls in NiTi-
Legierungen (lediglich B2-Ordnung) zu einem markanten Abfall der Umwandlungs-
temperaturen [177]. Unterhalb einer kritischen Korngröße (ca. 50 nm) lässt sich die 
martensitische Umwandlung, aufgrund des ansteigenden Korngrenzenvolumens, dabei 
vollkommen unterdrücken [178]. Mit einer Verringerung der Korngröße nimmt auch die Größe 
der Martensitvarianten ab, wodurch mehr Martensit-Martensit-Grenzflächen gebildet werden 
müssen. Dies stellt einen energetischen Mehraufwand (s. Erläuterungen in Kapitel 2.2.3, 
Gleichung 4) dar, wodurch der Austenit stärker unterkühlt werden muss, um die 
Martensitbildung zu ermöglichen [178]. 
 
 
Abb. 2.15: Veranschaulichung des eutektoiden Zerfalls der β1-Phase bei 400 °C am Beispiel von REM-
Aufnahmen einer Cu-13,3Al-4Ni-Legierung (a). Gezeigt ist ein zweiphasiges Gefüge (α + γ2) 
nach einer Haltezeit von 10 (links) und 20 Minuten (rechts). Die Bildung der 








αs → α + γ2
β1 → αs + γ2




Die Austenitstabilisierung bzw. Alterung oberhalb von 200 °C wird auf den eutektoiden Zerfall 
der β1- (unterhalb TOP) bzw. β-Phase (oberhalb TOP) zurückgeführt. Bereits durch die 
Ausscheidung der γ2-Phase (Cu9Al4) an den Korngrenzen (s. Abb. 2.15(a)) kann die 
martensitische Umwandlung markant unterdrückt werden, was anhand einer Verringerung der 
Umwandlungsenthalpie (∆HM→A, ∆HA→M) zu erkennen ist [23,119,180]. Mit dem eutektoiden 
Zerfall ergibt sich ein zweiphasiges Gefüge (s. Abb. 2.15(b)) bestehend aus γ2-Ausscheidungen 
und einem, relativ zur Ausscheidung betrachtet, mit Cu und Al übersättigten Mischkristall 
(αs-Phase, a = 3,67 Å). Hierbei ist zu betonen, dass bereits nach 10 Minuten bei 400 °C 
(Teutektoid = 565 °C) ein Zerfall des β1-Gefüges zu beobachten war (vgl. Abb. 2.15(a)) [179]. Mit 
der Phasenbildung (β1 → αs + γ2) ändert sich die chemische Zusammensetzung im Bereich der 
Korngrenzen [165,179]. Während die Größe der γ2-Ausscheidungen mit fortschreitender 
Haltezeit zunimmt, wird besonders Al mittels Diffusion aufgenommen (bis 33,5 m-% [179]). 
Im Zuge der Diffusion können auch lokal nanoskalige γ2-Ausscheidungen (s. Bildauszug in 
Abb. 2.15(b)) gebildet werden. In diesen Bereichen liegt daher ein α-Mischkristall (Al-Gehalt: 
ca. 9 m-%, a = 3,65 Å) vor. Die nanoskaligen γ2-Ausscheidungen erfahren im Laufe der 
isothermen Behandlung eine weitere Veränderung und agglomerieren zu größeren 
γ2-Ausscheidungen [179]. Ein nahezu vollständiger eutektoider Zerfall der in Abb. 2.15 
genannten Legierung (Cu-13,3Al-4Ni) zeigt sich erst nach 5 Stunden Haltezeit bei 400 °C. Die 
Ausbildung der NiAl-Phase, welche ebenfalls eine Gleichgewichtsphase im Cu-Al-Ni-System 
darstellt, konnte allerdings noch nicht beobachtet werden [179]. 
Martensitstabilisierung 
Die Anhebung der Umwandlungstemperaturen (As, Af), wie z. B. durch Ordnungsprozesse 
(DO3-Ordnung, symmetriekonforme Platzwechselvorgänge von Atomen im Martensit [64,65]) 
oder die Stabilisierung von Martensit-Martensit-Grenzflächen durch eingefrorene Leerstellen 
[118,120,121], Fremdphasen (X- oder Y-Phase) oder plastische Verformung (Versetzungs-
entstehung und -bewegung [181]), wird als Martensitstabilisierung bezeichnet [23,120,170]. 
Neben der Erhöhung der Martensit-in-Austenit-Umwandlungstemperaturen [118,182] ist die 
Verbreiterung der Umwandlungskurve für eine Martensitstabilisierung charakteristisch 
[172,182]. Während die Temperaturerhöhung (Peakverschiebung) als chemische 
Stabilisierungskomponente beschrieben wird (z. B. Ordnungsprozesse), ist in der Verbreiterung 
der Umwandlungskurve (z. B. Stabilisierung von Martensit-Martensit-Grenzflächen) eine 
mechanische Stabilisierungskomponente zu sehen [182]. 
Für eine Beschreibung des Einflusses dieser Komponenten kann ein zweifaches Zyklieren 
zwischen Martensit und Austenit und die folgenden Berechnungen genutzt werden [182]:  




Peakverschiebung:  )( 21 mmp TTTS        
Gleichung 8 
Kurvenverbreiterung:  21 mm TTB        Gleichung 9 
…∆Tp: Differenz der Peakwerte (Apeak, 2. Zyklus-Apeak, 1. Zyklus) 
…Tm1: Differenz des Peak- und Startwerts (Apeak, 1. Zyklus-As, 1. Zyklus) 
…Tm2: Differenz des Peak- und Startwerts (Apeak, 2. Zyklus-As, 2. Zyklus) 
Allgemein betrachtet ist auch die Martensitstabilisierung temperatur- und zeitabhängig 
[23,120,121], was am Beispiel einer Cu-11,4Zn-18,7Al-Legierung (m-%) in Abb. 2.16(a) 
verdeutlicht wird [183]. Der Grad der Stabilisierung korreliert, wie im Falle der 
Austenitstabilisierung, mit den Abkühlbedingungen [172]. Direkt nach dem Abschrecken 
ergeben sich oft starke Stabilisierungseffekte, die eine Rückumwandlung in Austenit 
unterdrücken [172]. Dabei tragen insbesondere hohe Konzentrationen von eingefrorenen 
Leerstellen zur Stabilisierung bei [63,87,121,171,181]. Weiterhin wird aufgrund des 
Abschreckens von einem nicht-thermoelastischen Anteil bei der martensitischen Umwandlung 
ausgegangen, der sich beim ersten Hochheizen in Austenit „entlädt“ (engl.: burst). Dies wurde 
jedoch nur in Cu-Zn-Al-Legierungen beobachtet [120,164]. 
Vor allem eine Clusterbildung von Leerstellen entlang der Martensit-Martensit-Grenzflächen 
wirkt sich auf die Umwandlung in Austenit aus [173]. Die geringe Mobilität der Leerstellen in 
Cu-Al-Ni-Legierungen (DO3-Ordnung, hohe Bindungskräfte zwischen Al- und Ni-Atomen) 
erschwert jedoch diesen Prozess, wodurch eine deutlich geringere Stabilisierungsanfälligkeit 
von Cu-Al-Ni gegenüber Cu-Zn-Al besteht [121]. Diesbezüglich ist ein Vergleich beider 
Legierungssysteme (Cu-26Zn-4Al, Cu-14Al-4Ni) in den Arbeiten von Kong [173] zu 
erwähnen. 
Die Berücksichtigung der Martensitstabilisierung aufgrund eingefrorener Leerstellen ist für die 
industrielle Anwendung nur von geringer Bedeutung, da sich diese Stabilisierungseffekte mit 
einem Aufheizen bis oberhalb der As-Temperatur entfernen lassen [120,184]. 
Thermisches Zyklieren 
Das thermische Zyklieren dient im Allgemeinen der Abschätzung der Lebensdauer von Kupfer-
Basis-Formgedächtnislegierungen mit steigender Zyklenzahl und den entsprechenden 
Veränderungen der martensitischen Umwandlung [59,121,161,164,185,186]. Unter dem 
Zyklieren versteht man einen Prozess, bei dem die Rück- und Hinreaktion ohne isothermes 
Halten durchlaufen werden [23]. Im Gegensatz zu den Stabilisierungsvorgängen im Austenit 
und Martensit ist die Verschiebung der Umwandlungstemperaturen durch das Zyklieren als 
akkumuliertes Altern (s. Abb. 2.16(b)) zu verstehen [161].  







Abb. 2.16: Veränderung der Umwandlungstemperaturen As und Af durch (a) die Martensitstabilisierung 
(isothermes Halten) als Folge einer Glühbehandlung im Austenit (Darstellung modifiziert nach 
[186]) sowie durch (b) thermisches Zyklieren zwischen Martensit und Austenit (Darstellung 
modifiziert nach [161]). TEM-Aufnahme einer Cu-27Zn-4Al-Legierung nach 20-maligem 
thermischen Zyklieren (c) (Aufnahme modifiziert nach [164]). 
 
Da es sich bei der martensitischen Umwandlung um eine thermoelastische Umwandlung 
handelt, ist anzunehmen, dass die Wiederholung der Hin- und Rückreaktion durch thermisches 
Zyklieren keine nennenswerten Veränderungen bewirkt. Eine sogenannte „ideale 
Reversibilität“, d. h. die Umwandlung bleibt von der Zyklenzahl unbeeinflusst, konnte 
experimentell jedoch nicht beobachtet werden. Mit erhöhter Zyklenzahl ließ sich ein Anstieg 
der Ms-Temperatur in Cu-Zn-Al-Legierungen feststellen [164]. Dies konnte mit Hilfe von 
TEM-Untersuchungen an einer Cu-27Zn-4Al-Legierung (Ms = 0 °C) analysiert werden, wobei 
eine Entstehung von Versetzungen (s. Abb. 2.16(c)) als Folge des thermischen Zyklierens 
erkennbar war und dies zur Stabilisierung von einzelnen Martensitvarianten im Austenit führte 
[23,164]. 
Generell ist mit steigender Zyklenzahl eine Erhöhung der Versetzungsdichte zu beobachten 
[186]. Während die Temperaturen der Rückreaktion meist kaum Unterschiede mit steigender 
Zyklenzahl aufweisen, verschieben sich die Temperaturen der Hinreaktion deutlich zu höheren 
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und As (Rückreaktion) sowie aus Ms und Mf (Hinreaktion), mit einem Anstieg der Zyklenzahl 
und der daraus resultierenden Erhöhung der Versetzungsdichte [23]. 
2.4.4 Mechanisches Verhalten und Rückverformung 
In Abb. 2.17(a) ist das mechanische Verhalten unter (quasistatischer) Zugbelastung 
ausgewählter Cu-Al-Ni-Legierungen (polykristallin, beachte Ms) gegenübergestellt. Die bei 
Raumtemperatur geprüften Legierungen versagen teils abrupt bei der Verformung des 
Austenits (A), während der spannungsinduzierten Martensitbildung (B) oder bei der 
Entzwillingung des Martensits (C). In allen Legierungen zeigt sich ein Versagen durch 
interkristallinen Sprödbruch, dessen Auftreten in Cu-Al-Ni-basierten Systemen typisch für den 
grobkörnig-polykristallinen Zustand (Korngröße ca. 0,5 bis 1 mm) ist [26,187]. Das 
mechanische Verhalten bzw. Sprödbruch wird insbesondere dann festgestellt, wenn sich durch 
den eutektoiden Zerfall des Austenits die spröde γ2-Phase (s. Spannungs-Dehnungs-Kurve für 
Luftabkühlung in Abb. 2.17(b)) im Gefüge ausscheidet. Unabhängig von der Phasenbildung ist 
es jedoch die hohe elastische Anisotropie (Anisotropiefaktor A: Aisotrop = 1, ANiTi = 2 und 
ACu-Al-Ni = 13 [23,33]), die zum vorzeitigen Versagen führt [21,31,188]. Zusätzlich können 




Abb. 2.17: Spannungs-Dehnungs-Kurven (Diagramm modifiziert nach [26]) ausgewählter (a) Cu-Al-Ni-
Legierungen (Ms von links nach rechts: -93 °C, 0 °C, 147 °C) sowie (b) Zugversuche an 
Cu-12,9Al-3,9Ni-Drähten mit unterschiedlicher Korngröße (b) (Diagramme bearbeitet, [75]). 
 
Die Bildung von Rissen entlang der Korngrenzen konnte für polykristalline Cu-Al-Ni-
Legierungen bereits an abgeschreckten Proben festgestellt werden und verdeutlicht die 
Anfälligkeit gegenüber thermischen Spannungen als Folge der großen Anisotropie und den 
Spannungsunterschieden zwischen den Körnern [27,30,31]. Bleibt eine martensitische 
Umwandlung und damit ein Spannungsabbau beim Abkühlen aus (z. B. Ms liegt unterhalb RT), 

























































Es ließ sich feststellen, dass die Risse an den Korngrenzen besonders in den Berührungspunkten 
mehrerer Körner (Tripelpunkte) beim Belasten gebildet werden, da hier die stärksten 
Spannungsunterschiede im Gefüge auftreten [23,27,189]. Gezeigt ist dieser Sachverhalt in 
Abb. 2.18(a) und (b) beim pseudoelastischen Zyklieren einer Cu-Al-Ni-Legierung. 
 
 
Abb. 2.18: Rissentstehung an einem Korngrenzentripelpunkt einer Cu-14Al-4Ni-Legierung (Ms = 5 °C) mit 
dem pseudoelastischen Zyklieren ((a): Belasten, (b): Entlasten) (Bilder modifiziert nach [27]). 
 
Bereits nach dem ersten Entlasten (I in Abb. 2.18(b)) bildet sich entlang der Korngrenze des 
oberen Korns ein Mikroriss aus [27]. Mit fortschreitenden Belastungszyklen (II bis III in 
Abb. 2.18(a) und (b)) nimmt die Risslänge weiter zu und es ist zu erkennen, dass einzelne 
Martensitvarianten nach dem Entlasten verbleiben, neue Varianten entstehen und weitere 
Mikrorisse in diesem Bereich ausgebildet werden. Im Zuge der Belastung erfolgt eine 
lokalisierte, plastische Verformung, wodurch die Rückumwandlung des Martensits behindert 
wird [190]. Aus diesem Zustand heraus ergibt sich eine Restverformung des Bauteils [27]. 
Insbesondere entlang von Großwinkelkorngrenzen (Orientierungsunterschied größer 15 ° [60]) 
konnte eine erhöhte Häufigkeit für Rissbildung beobachtet werden [191,192]. 
Zunächst wurde im Verlauf von Kapitel 2.4.2 die Verbesserung der Verformbarkeit durch 
Zugaben von Ni und Mn (Unterdrückung des eutektoiden Zerfalls) sowie durch Zugabe von Ti 
oder Zr (Kornfeinung) diskutiert. Durch die Reduzierung der Korngröße erhöht sich im 
Allgemeinen die Anzahl der Kristallite und das Korngrenzenvolumen nimmt zu. Damit ergibt 
sich für die Versetzungsbewegung eine höhere Anzahl an zu überwindenden Hindernissen 
[2,30]. Der Einfluss der Korngröße auf die kritische Spannung für Versetzungsgleiten wird mit 
der Hall-Petch-Beziehung beschrieben [2,60]: 
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Die Spannung, σy, mit der irreversible Verformung einsetzt, erhöht sich mit einer Abnahme der 
Korngröße, d (σ0 und K: Materialkonstanten, Cu: σ0 = 25 MPa und K = 0,11 MPa  m  [60]). 
Die Abnahme der Korngröße bewirkt weiterhin eine Erhöhung der Bruchfestigkeit, der 
Verformbarkeit sowie eine Verbesserung des Ermüdungsverhaltens [23,30,31]. 
Es ist darauf hinzuweisen, dass trotz der guten mechanischen Eigenschaften korngefeinter 
Cu-Al-Ni-Mn-Legierungen und deren erhöhter Verformbarkeit keine Verbesserungen der 
Formgedächtniseigenschaften hinsichtlich des thermischen und mechanischen Effekts 
resultieren. Es ist bekannt, dass Korngrenzen nicht nur für die Versetzungsbewegung ein 
Hindernis darstellen, sondern ebenfalls für die Entzwillingung (σs) oder die 
spannungsinduzierte Martensitbildung (σA→M, s) [30,31]. Eine Gegenüberstellung der Gefüge 
und pseudoelastischen Eigenschaften von Cu-Al-Ni-Legierungen in Abb. 2.19 zeigt, dass die 
Rückverformung in großem Umfang von der Korngröße und -form abhängt. 
 
 
Abb. 2.19: Pseudoelastisches Verhalten unter Zugbelastung (Darstellung modifiziert nach [193]) einer (a) 
grobkörnig-polykristallinen Cu-14,1Al-4,2Ni-Legierung, (b) einer quasi-oligokristallinen 
Cu-13,7Al-5Ni-Legierung, (c) der gleichen Legierung mit oligokristallinem Gefüge und (d) eines 
<001>-Einkristalls (Cu-14Al-4Ni). Die Bildeinschübe spiegeln die Gefüge schematisch wieder. 
Abhängigkeit des E-Moduls von der kristallographischen Orientierung des Austenits (Cu-Al-Ni-
System, theoretisch bestimmt, Darstellung modifiziert nach [66]) (e). 
 
Betrachtet man das Gefüge mit globularen, relativ groben Körnern in Abb. 2.19(a), zeigt sich 
ein frühzeitiges Versagen aufgrund der Sprödbruchanfälligkeit [193]. Polykristalline 
Legierungen mit relativ kleinen Körnern, was durch Zugabe von Nb (Korngröße oberhalb von 
10 µm [99]) oder Co (Korngröße oberhalb von 25 µm [31]) erreicht wurde, zeigen zwar eine 
gute Verformbarkeit, jedoch resultieren aufgrund des hohen Korngrenzenvolumens nur 
geringe, maximale Rückverformungen von 1 bis 3 %. Weitere Beispiele für Cu-Al-Ni-basierte 
































































































Legierungen sind in [99,134,143,194] einzusehen. Aus diesem Grund ist ein Kompromiss aus 
Verformbarkeit und Rückverformung für den Einsatz von Cu-FGLs notwendig. 
Die Erhöhung der Korngröße im Verhältnis zu einem konstanten Bauteilvolumen 
(Nutzung thermo-mechanischer Behandlungsmethoden [15-17,195,196], Kornvergröberung 
durch Glühen oberhalb der eutektoiden Temperatur [124,125,197,198], gerichtete Erstarrung 
der Schmelze [189,193,199,200]) stellt eine vielversprechende Möglichkeit dar, um die 
Rückverformung zu verbessern (s. Bildeinschub in Abb. 2.19(b)) [177]. Derartige Materialien, 
in denen sich nur wenige Körner im Probenquerschnitt befinden, werden als Werkstoffe mit 
oligokristallinem Gefüge bezeichnet und stellen eine Zwischenstufe zwischen Viel- und 
Einkristallen dar [201]. Einkristalle zeigen markante Formgedächtniseigenschaften und 
Rückverformungen (s. Abb. 2.19(d), keine Restverformung) [202,203]. Dabei ergeben sich die 
höchsten nutzbaren Rückverformungen in Abhängigkeit der Orientierung (elastische 
Anisotropie, s. Abb. 2.19(e)), die im besten Falle eine <001>-Richtung sein sollte, da der 
E-Modul im Zugversuch für diese Orientierung um ein Vielfaches niedriger ist, als 
beispielsweise in <111>-Richtung [66]. Die Entwicklung oligokristalliner Cu-FGLs bzw. deren 
hohe Rückverformungswerte [200] stellen eine wichtige Alternative zu den Einkristallen dar 
[189,193]. Die Verbesserung der Rückverformung beruht auf der Eliminierung von 
Korngrenzentripelpunkten, was am Beispiel des Gefüges eines Cu-Al-Ni-Drahts in 
Abb. 2.19(c) (s. Bildeinschub) gezeigt wird. Die dargestellte oligokristalline Struktur, deren 
Korndurchmesser den Durchmesser des Drahtes übersteigt und die Korngrenzen senkrecht zur 
Drahtachse bzw. Belastungsrichtung ausgerichtet sind, verfügt über keine 
Korngrenzentripelpunkte [201,204]. Für diese sogenannte „bambusartige“ Mikrostruktur 
(engl.: bamboo-like grain structure [97,192,199]) müssen für die spannungsinduzierte 
Martensitbildung nur geringe Spannungen aufgebracht werden, ohne das lokale 
Verformungsmaxima resultieren und zu einer Restverformung nach dem Entlasten führen 
[189,193,200]. 
 




3 Herstellung von Formgedächtnislegierungen 
Dieses Kapitel beschäftigt sich mit der additiven Fertigung und dem Stand der Technik 
hinsichtlich der Verarbeitung von Formgedächtnislegierungen mit Hilfe laserbasierter 
Verfahren. Als Einführung in die Thematik soll auf die konventionelle Herstellungsroutine von 
NiTi bzw. Kupfer-Basis-Legierungen (Halbzeuge) eingegangen werden. Weiterführende 
Erkenntnisse und eine vollständige Übersicht bezüglich der Fertigung von 
Formgedächtnislegierungen, z. B. mittels Urformung, Umformung, Strukturieren oder 
Beschichten, können in [3,25,205,206] eingesehen werden. 
Die in Abb. 3.0 dargestellten Fertigungsabläufe für Kupfer-Basis-Legierungen, im Vergleich 
zu NiTi, geben einen Überblick über die gesamte Prozesskette von der Herstellung der 
Vorlegierung bis zum einsatzbereiten Formgedächtnisbauteil. 
 
 
Abb. 3.0: Schematische Darstellung des Herstellungsablaufs (FG: Formgedächtnis) für NiTi- und Kupfer-
Basis-Formgedächtnisbauteile (Zusammenstellung modifiziert nach [25]). 
 
Die größte Herausforderung beim Abgießen der Vorlegierungen (z. B. unter Vakuum in CaO-
Tiegeln [206]) ist die exakte Einhaltung der chemischen Zusammensetzung und das 
Ausschließen von Seigerungen oder Lunkern [3,25]. Die Umwandlungstemperaturen von 
Formgedächtnislegierungen zeigen eine starke Abhängigkeit von der Legierungs-
zusammensetzung (z. B. NiTi: 100 °C / m-% Ni [205] und Cu-Al: 100 °C / m-% Al [21]). Um 
die Aufnahme von Verunreinigungen in der Schmelze zu verhindern, kommen bei Herstellung 
hauptsächlich induktive Schmelzverfahren (engl.: vacuum induction melting – VIM) oder 
Lichtbogenprozesse (engl.: vacuum arc melting – VAM) mit integrierter Leistungselektronik, 
zur Überwachung der chemischen Zusammensetzungen, zum Einsatz [25,106,205-207]. 
Die nach dem Gießprozess anschließende Warmumformung (s. Kupfer-Basis in Abb. 3.0) 
erfolgt im Hochtemperaturbereich der β-Phase (z. B. bei 850 °C) mit Hilfe von Schmiede-, 
Roll- oder Strangpressprozessen [25,30]. Bei erhöhter Haltezeit tritt für ternäre Legierungen 
(Cu-Al-Ni, Cu-Zn-Al) eine markante Kornvergröberung ein, was eine weitere Verformung des 
Halbzeugs bei Raumtemperatur (Sprödbruchgefahr) erschwert. Um die Endformgebung und 
Verformbarkeit bei Raumtemperatur zu gewährleisten, muss daher eine Wärmebehandlung des 
sprödbruchanfälligen Halbzeugs im Temperaturbereich von 500 bis 600 °C erfolgen. Das 
dadurch gebildete, zweiphasige Gefüge aus α- und geringen Anteilen von β-Phase (Cu-Zn-Al, 

























Kaltverformung (Verformungsgrad: maximal 30 %) [25]. Die hohen nutzbaren Verformungen 
von quaternären (Cu-Al-Ni-Mn) sowie quinären Legierungen (Cu-Al-Ni-Mn-Ti/Zr) lassen 
hingegen eine direkte Kaltverformung und die Fertigung von endkonturnahen Bauteilen in 
Form von Drähten (Herstellung von Federelementen mit Hilfe von Wicklungsapparaturen 
[11,25,106]) zu. Zusätzlich ist die Fertigung von Endgeometrien, wie Bleche oder 
Lochscheiben [11,106], mit Hilfe von mechanischen Verfahren möglich (Drahterosion, 
Wasserstrahl- oder Laserstrahlschneiden, Schleif- und Schneidprozesse) [3]. Für den Einsatz 
als Formgedächtnisbauteil werden die hergestellten Geometrien wärmebehandelt. Nach dem 
Homogenisierungsglühen bei hohen Temperaturen (ca. 850 °C, wenige Minuten bis Stunden 
[14]) werden die Bauteile abgeschreckt und nachfolgend bei Temperaturen von 100 bis 200 °C 
geglüht, um eine Stabilisierung der martensitischen Umwandlung zu erreichen [24,25]. 
Die jeweiligen Formgedächtniseffekte (vor allem Zweiweg-Effekt und Pseudoelastizität 
[56,72,107] müssen nach der thermischen Behandlung eintrainiert werden (z. B. Zweiweg-
Effekt: thermisches Zyklieren im pseudoplastischen Zustand mit 10 bis 20 Wiederholungen 
[25]), um eine exakte Rückverformung im Betrieb zu gewährleisten. Oftmals wird von einer 
„Aktivierung“ der Formgedächtniseffekte gesprochen [3]. 
Am Ende der Prozesskette können die Bauteile für eine Verbesserung der 
Korrosionsbeständigkeit mit Schutzschichten (z. B. auf Sn-Basis) versehen werden. Damit 
kann insbesondere ein frühzeitiges Versagen durch Spannungsrisskorrosion (Cu-Zn-Al) bei 
hoher Luftfeuchtigkeit verhindert werden [14]. Um die Formgedächtniseigenschaften nicht zu 
stark zu beeinträchtigen, sollten die Deckschichten eine Dicke von 10 bis 15 µm nicht 
überschreiten [14,25]. 
3.1 Einordnung der additiven Fertigung 
Unter dem Begriff „Additive Fertigung“ (engl.: additive manufacturing – AM) versteht man 
eine werkzeuglose, schichtbasierte sowie automatisierte Herstellung von beliebigen 
endkonturnahen Objekten aus dem dazugehörigen dreidimensionalen Computermodell 
[38,208]. Ursprünglich nutzte man die Begrifflichkeit des „3D-Drucks“ zur Umschreibung der 
additiven Fertigungsverfahren (AM-Verfahren) [208,209]. Weiterhin existiert eine Reihe von 
Begriffen, die eine Fertigung mittels AM umschreiben, wie z. B. „Digitale Fertigung“, „Direkte 
Fertigung“ oder „e-Manufacturing“ [208]. Eine vollständige Auflistung möglicher Verfahren 
und Begrifflichkeiten ist in der Literatur ([208,210,211]) zu finden. Generell kann eine 
Unterteilung der AM-Verfahren (s. Abb. A9.2 in Anhang 9.1) nach dem Zustand der 
Ausgangsmaterialien (fest, suspensionsartig, flüssig), den verwendeten Materialien 
(z. . Metall, Keramik, Kunststoff, Papier), den zu nutzenden Energiequellen (UV-Licht, 
Laser- oder Elektronenstrahl) oder der Verarbeitung der Ausgangsprodukte 
(Sintern, Schmelzen, Laminieren) erfolgen [212-214]. Neben den konventionellen 




„subtraktiven“ (Fräsen, Schneiden, Bohren) und „formativen“ (Gießen, Schmieden) 
Produktionsprozessen, ist in den additiven Fertigungstechnologien eine weitere Art der 
Bauteilherstellung zu sehen. 
Im Allgemein basieren die additiven Fertigungstechnologien auf einem schichtweisen Aufbau 
des Bauteils. In einem ersten Schritt wird ein virtuelles Modell erstellt (z. B. 3D-CAD Software, 
Oberflächenscannen von Realbauteilen, computertomographische Erzeugung), dass das spätere 
Bauteil wiederspiegelt [208,209]. Die „Zerlegung“ des Modells erfolgt, abhängig von der 
Schichtdicke (wenige bis hunderte Mikrometer [38]), in eine bestimmte Anzahl von Schichten. 
Die Verarbeitung der Modelldaten (Konturinformation, Schichtdicke, Material) wird in einer 
entsprechenden Fertigungsanlage durch die Wiederholung zweier, grundlegender 
Prozessschritte, d. h. dem Aufbringen des meist pulverförmigen Ausgangsproduktes und dem 
anschließenden Konsolidieren des Materials, durchgeführt [215]. Das dreidimensionale Bauteil 
entsteht dabei durch die sich wiederholende Verbindung der einzelnen Schichten (thermisch, 
chemisch) [38,208]. Obwohl sich die beschriebene Prozesskette in der Regel für fast alle 
gängigen AM-Verfahren abbildet [208], müssen je nach Verarbeitungsprozess geringfügige 
Unterschiede und Feinheiten beachtet werden. Dies soll am Beispiel des laserbasierten 
Schmelzens metallischer Pulver (selektives Laserschmelzen) in Kapitel 3.2 vertieft werden. 
Die additiven Fertigungstechnologien eignen sich vor allem für die Herstellung von Geometrie- 
und Funktionsprototypen („Rapid Prototyping“) sowie für die Erzeugung geometrisch 
komplexer Werkzeuge („Rapid Tooling“) [36,216,217]. Im Vergleich zu den konventionellen 
Fertigungsverfahren (subtraktiv, formativ) weisen die AM-Verfahren, unter anderem, folgende 
Vorteile für die Fertigung von Bauteilen auf [36,38,211,214,216]: 
 Herstellung von Kleinserien in relativ kurzer Zeit („Rapid Manufacturing“) 
 Hohe Bauteilkomplexität möglich (Funktionsintegration, z. B. Kühlkanäle) 
 Endkonturnahe Herstellung aus 3D-CAD-Daten (werkzeug- und formkörperlos) 
 Materialeinsparung durch lokales Konsolidieren 
 Wiederverwendung des nicht genutzten Ausgangsmaterials (z. B. Pulveraufbereitung) 
Die Luft- und Raumfahrt setzt bei der Anwendung von Ti-basierten Legierungen verstärkt auf 
gewichtsoptimierte, nur schwer zu bearbeitende Bauteile, welche in kleinen Stückzahlen 
hergestellt werden. Daher ist die Luft- und Raumfahrt maßgeblich an der Weiterentwicklung 
und dem Einsatz von additiven Fertigungstechnologien beteiligt [218]. Weitere potentielle 
Anwendungsfelder sind im Bereich Automotive (Wärmetauscher, Ventile), Medizin- und 
Zahnmedizintechnik (Knie und Hüftimplantate, Zahnkronen), Elektrotechnik (Sensoren, 
Bildschirme), Gas-/Ölindustrie (Verteiler, Bohrköpfe), Architektur (Designmodelle) sowie bei 




Heimanwendungen (Schmuck, Spielzeug, Ersatzteile, Zubehörteile [208]) zu finden 
[38,208,214,218-220]. 
Es ist zu berücksichtigen, dass eine maßgebliche Zurückhaltung im Bereich der industriellen 
Anwendung von metallischen AM-Bauteilen besteht. Zwar können Bauteile in Kleinserie mit 
hohem Individualisierungsgrad hergestellt werden, jedoch sind die Ausgangsmaterialien, z. B. 
Metalllegierungen in Pulverform, in der Herstellung relativ teuer [221]. Weitere 
Herausforderungen stellen die Wiederverwendung der nicht aufgeschmolzenen Pulverpartikel, 
die schwankende Prozessstabilität [222], die erhöhte Oberflächenrauheit („Treppenstufen“-
Effekt durch Schichtaufbau [208], Pulveranhaftungen [223]) sowie die schlechteren 
mechanischen Eigenschaften (z. B. Dauerfestigkeit [224]) gegenüber konventionell 
hergestellten Bauteilen dar. 
3.2 Das selektive Laserschmelzen (SLM) 
Die Notwendigkeit der Herstellung von metallischen AM-Bauteilen mit hoher relativer Dichte 
(oberhalb 99 %) und verbesserten mechanischen Eigenschaften führte zur Entwicklung des 
selektiven Laserschmelzens (SLM) [38]. Der SLM-Prozess stellt ein pulverbettbasiertes 
Herstellungsverfahren innerhalb der Gruppe metallverarbeitender, additiver Fertigungs-
technologien (engl.: metal additive manufacturing [225]) bzw. „Metall-3D-Druck“ [226]) dar. 
Beim SLM-Verfahren werden lokale Bereiche des Pulverbetts (Schichtdicke: 20 bis 100 µm) 
vollständig, entlang definierter Belichtungspfade aufgeschmolzen [38,208,227]. Eine 
Darstellung des Prozessablaufs beim selektiven Laserschmelzen wird in Abb. 3.1 gezeigt. 
Obwohl es sich beim SLM-Prozess um eine herstellerspezifische Technologie 
(Fa. SLM Solutions Group AG sowie Fa. Realizer GmbH) handelt, wird dieser Begriff oftmals 
zur Umschreibung weiterer pulverbettbasierter Schmelzverfahren genutzt [38]. 
Die Herstellung SLM-basierter Bauteile lässt sich als dreistufiger Prozess verstehen [210,218]. 
Neben der Vorbereitung der SLM-Anlage (Einfüllen des Pulvermaterials, Partikelgröße: 30 bis 
70 µm [228-230]), muss der virtuell erstellte Bauteildatensatz für den Bauprozess angepasst 
und an die Maschine übermittelt werden (engl.: pre-processing). Je nach Kippung und Drehung 
der Geometrie lässt sich die finale Bauteilhöhe variieren und die Prozesszeit beeinflussen 
(Anzahl zu belichtender Schichten). Um die Ableitung der Wärme im Bereich geneigter 
Flächen zu verbessern, werden dünne Strukturen (Stützmaterial, s. gelbe Strukturen im 
3D-CAD-Modell in Abb. 3.1) zum Modell hinzugefügt [209,213,214,229,231]. Sowohl die 
Stützen als auch das Modell werden anschließend in Schichten „zerlegt“ und die 
Prozessparameter zugeordnet. 
  





Abb. 3.1: Ablauf der Herstellung eines Bauteils mit definierter, offener Porosität durch Nutzung des SLM-
Verfahrens. Die Herstellung ist als dreistufiger Prozess zu verstehen: (1) Vorbereitung des 
Baujobs, (2) schichtbasierte Fertigung und (3) Nachbearbeitung des entstandenen Bauteils 
sowie Aufbereitung des ungenutzten Pulvermaterials. 
 
Anschließend erfolgt der schichtweise Aufbau des Realbauteiles (Fertigungsprozess) unter 
Schutzgasatmosphäre durch die Wiederholung von drei Prozessschritten [232,233]: 
 Herabsetzen der Bauplattform um den Wert der theoretischen Schichtdicke 
 Auftrag des Pulvers mit Hilfe eines Beschichters 
 Selektive, lokale Belichtung des Pulverbetts (Aufteilung der Belichtung in Kontur-, 
Volumen- und Konturversatzscan [43,214]) 
Die Belichtung des Pulverbetts, d. h. „Mikroverschweißen“ von Schmelzbahnen (lateral) und 
Schichten (vertikal) [213], erfolgt unter Verwendung leistungsstarker, kontinuierlich 
betriebener Faserlaser (Nd:YAG oder Yb:YAG, Leistungen bis 1 kW [215]). Die typischen 
Wellenlängen liegen im Infrarotbereich (ca. 1,06 µm) [219]. In diesem Wellenlängenbereich 
wird die Energie von einem Großteil der für den SLM-Prozess wichtigen Metalle und 
Legierungen absorbiert (Kapitel 3.2.1) [219,234]. Die Eigenschaften des Laserstrahls, z. B. die 
Energiedichte (gaußsches Profil [235]), lassen sich über die Anpassung des Strahldurchmessers 
(unterhalb 300 µm [236]) weiter verändern [237,238]. Durch die Nutzung optischer Systeme 
(Linsen, Spiegel) werden, neben der Fokussierung, die hohen Scangeschwindigkeiten des 
Laserstrahls (bis 15 m/s [215]) ermöglicht. 
Nach Beendigung des Bauprozesses erfolgt eine Nachbearbeitung der hergestellten Bauteile 
(engl.: post-processing) [215]. Das vom Pulvermaterial umschlossene Bauteil muss von diesem 
befreit und aus der Anlage entnommen werden. Es empfiehlt sich das hergestellte Bauteil, vor 
der Entnahme von der Substratplatte, einem Spannungsarmglühen (Abbau von 




Eigenspannungen) zu unterziehen [239-242]. Schlussendlich müssen die Stützstrukturen 
entfernt (mittels Ätzverfahren im Falle von Stahl möglich [243]) und die Oberflächen, 
entsprechend den anwendungsspezifischen Anforderungen, nachbearbeitet (Schleifen, Fräsen, 
Sandstrahlen, Plasmapolieren) werden [213]. 
Aktuell können mit Hilfe des SLM-Verfahrens Aluminium- (Al-Cu, AlSi12, AlSi10Mg) 
[42,214,244,245], Titan- (Reintitan, Ti-6Al-4V, Ti-Al-V-Mo-Cr, Ti-45Nb) [227,246-249], 
Stahl- (Korrosionsbeständige Stähle: z. B. 316L, Werkzeug-/Warmarbeitsstahl) 
[213,230,250,251], Kobaltchrom- [252], Nickel-Basis- (z. Inconel 625) [41,253,254] oder 
Kupfer-Basis-Legierungen (Bronze: CuSn10, Cu-Ni-Cr-Si) [255,256] verarbeitet werden. Die 
minimale Wandstärke, welche die Grenzen der mechanischen Stabilität von Gitterstrukturen 
vorgibt, wird im Bereich von 200 bis 400 µm angegeben und bezieht sich auf die Verwendung 
von optimierten Prozessparametern der jeweiligen Anlagenhersteller [231]. Der arithmetische 
Mittenrauwert, Ra, unbearbeiteter Ober- und Seitenflächen liegt im Bereich von 15 µm bzw. 
30 µm (verwendete Partikelgrößen: unterhalb 65 µm). 
3.2.1 Parameter und Einflussgrößen im SLM-Prozess 
In der Literatur wurde eine große Anzahl von Einflussgrößen (bis zu 157) identifiziert, welche 
sich auf das selektive Laserschmelzen und die hergestellten Bauteile (Qualität, Gefüge, 
Eigenschaften) auswirken können [234,257,258]. Eine Gesamtübersicht (Ursache-Wirkungs-
Diagramm nach Ishikawa) ist in [257] einzusehen. Unter anderem geht man von folgenden 
Faktorengruppen aus [257]: 
 Anlagentechnologie 
 Design des zu realisierenden Bauteils 
 Prozessvorbereitung und Nachbearbeitung 
 Material- und Pulvereigenschaften 
 Auswahl der Prozessparameter 
Neben der Bauteilqualität wirken sich die genannten Einflussgrößen ebenfalls auf die 
Fertigungskosten und die Fertigungsdauer aus [43]. Je nach Anlagenhersteller wird ein Großteil 
der Einstellungen (Wellenlänge des Lasers, Schutzgas, Substratplattengröße, etc.) für 
konventionelle Legierungen (z. B. AlSi10Mg, Material- und Pulverspezifikationen sind zu 
beachten, z. B. Fa. Realizer [221]) zur Verfügung gestellt. Um das Potential des selektiven 
Laserschmelzens vollständig auszuschöpfen, steht neben der Verbesserung der Anlagen 
(Monitoring des Schmelzprozesses [259,260], geringe Rüstzeiten beim Materialwechsel, 
Erhöhung der Baurate, Verbesserung der Feinstaubfilter) und der Erarbeitung von 
Designrichtlinien (z. B. VDI-Richtlinie 3405 Blatt 3 [212]), eine Erweiterung der verfügbaren 
Legierungen im Vordergrund der Entwicklung [261]. Aufgrund der vielen Einflussfaktoren 




stellt insbesondere die Anpassung der Prozessparameter für neue Legierungen eine große 
Herausforderung dar [262]. Dabei handelt es sich maßgeblich um folgende Parameter 
[219,257]: 
 Laserleistung (PL) 
 Strahldurchmesser bzw. Laserfokuslage (F) 
 Scangeschwindigkeit (vs) 
 Spurabstand (hc) 
 Schichtdicke (lz) 
 Belichtungsstrategie (Vektorlänge, Belichtungsabfolge) 
Weiterhin kann eine Substratplattenheizung zur Beeinflussung der Bauteilqualität sowie der 
Gefüge und Eigenschaften zum Einsatz kommen [215,219,239,242,263]. Dies dient 
maßgeblich der Reduzierung thermischer Spannungen aufgrund von hohen lokalen 
Temperaturgradienten [264], was Eigenspannungen hervorruft und weiterhin zu rissbehafteten 
Bauteilen führen kann [238]. Beispielsweise wurde eine induktiv betriebene Stempelheizung 
für die Verarbeitung eines heißrissanfälligen Werkzeugstahls (M2 HSS) eingesetzt und rissfreie 
Proben mit hoher relativer Dichte hergestellt [242]. Weiterhin kann den hohen 
Abkühlgeschwindigkeiten im SLM-Prozess (103 bis 108 K/s [38,43,250,263,264]) unter 
Nutzung einer Substratheizung entgegengewirkt werden, wodurch eine Zunahme in der 
Korngröße detektiert wird [263]. Zusätzlich lässt sich die Textur unter Verwendung 
verschiedener Substratplattentemperaturen beeinflussen [263]. 
Zur Erzeugung eines porenfreien Bauteils (Dichte nahe 100 %) müssen alle aufgebrachten 
Pulverschichten vollständig aufgeschmolzen werden [213,234]. Die dafür benötigte 
Wärmeenergie wird durch den Laserstrahl bereitgestellt [234]. Die Wechselwirkung 
einfallender Laserstrahlung mit einer Pulverlage, bestehend aus unterschiedlichen 
Partikelgrößen, ist schematisch in Abb. 3.2(a) gezeigt. Im Falle des SLM-Verfahrens werden 
feinkörnige Pulver (30 bis 70 µm [228-230]) verwendet, deren Partikel im Durchmesser 
unterhalb des Laserstrahldurchmessers (ca. 100 µm) liegen [234]. Ein Teil der einfallenden 
Strahlung wird beim Kontakt mit den Pulverpartikeln reflektiert und geht daher für das 
Aufschmelzen „verloren“. Weiterhin kann die einfallende Strahlung durch Mehrfachreflektion 
in die Tiefe der Pulverschicht vordringen (transmittierter Anteil) oder sie wird zwischen den 
Partikeln, aufgrund von Mehrfachreflektion, „eingeschlossen“ („Strahlfalle“) und vollständig 
absorbiert [219,234,265]. Generell ist die Absorption der einfallenden Strahlung an einer 
Pulverschicht (z. B. Al-Pulver = 45 %, Cu-Pulver = 59 %), aufgrund der auftretenden 
„Strahlfallen“, signifikant höher, als an einer Festkörperoberfläche mit geringer Rauheit 
(z. B. Al = 15 %, Cu = 5 %) [219,234,266]. Der charakteristische Absorptionsgrad der 
Festkörperoberfläche ausgewählter Metalle in Abhängigkeit der Wellenlänge ist in Abb. 3.2(b) 




dargestellt. Hierbei sind die deutlich geringeren Werte von thermisch leitfähigeren Materialien 
(Ag > Cu > Al) unter Verwendung von Nd:YAG- bzw. Yb:YAG-Lasersystemen hervor-
zuheben. Auch die Eigenschaften des Pulvermaterials bestimmen den Absorptionsgrad der 
einfallenden Laserstrahlung. Der absorbierte Anteil nimmt mit kleinerer Partikelgröße zu 
[219,234] und kann zu einer verbesserten Bauteilqualität führen [267]. Dabei sind Pulver mit 
einem hohen Anteil an sphärischen Partikeln zu nutzen [268]. Besonders die erhöhte 
Schüttdichte, als auch die verbesserte Fließfähigkeit gegenüber einem Pulver mit spratzigen 
Partikeln, wirkt sich positiv auf die Homogenität der aufgetragenen Pulverschicht [215,234] 





Abb. 3.2: Schematische Darstellung der Wechselwirkung zwischen einfallender Laserstrahlung und einer 
Schicht mit unterschiedlich großen Pulverpartikeln (Bild modifiziert nach [234]) (a). Der 
Absorptionsgrad von ausgewählten Metallen in Abhängigkeit der Wellenlänge (Bild modifiziert 
nach [269]) ist in (b) gezeigt. Dreidimensionale schematische Darstellung des Schicht- bzw. 
Probenaufbaus im SLM-Prozess (Bild modifiziert nach [228]). 
 
Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird der Einfluss von ausgewählten Prozessparametern 
und der Belichtungsstrategie auf die Qualität von SLM-Bauteilen diskutiert. In Abb. 3.2(c) ist 


















































welche Prozessparameter berücksichtigt werden müssen. Eine wichtige Größe zur 
Beschreibung des Einflusses der Prozessparameter auf die Probenkörperdichte stellt der 








                   Gleichung11 
Die Gleichung bzw. der Volumenenergieeintrag muss als empirische Größe verstanden werden, 
d. h. nicht der alleinige EV-Wert, sondern eine gezielte Kombination aus Laserleistung (PL), 
Scangeschwindigkeit (vs), Spurabstand (hc) und Schichtdicke (lz) ist für die Herstellung von 
Proben mit hoher relativer Dichte entscheidend [257]. Aus Gleichung 11 lässt sich weiterhin 
die Aufbau- bzw. Volumenrate (ca. 2 bis 20 cm3/h [231,232]), VR, berechnen, welche in 
Abhängigkeit der verwendeten Parameter (Scangeschwindigkeit, Spurabstand, Schichtdicke) 
resultiert [271]: 
zcs lhvVR                   Gleichung 12 
Der Volumenenergieeintrag wird insbesondere von der Laserleistung und der 
Scangeschwindigkeit beeinflusst [257]. Für die Anpassung der Prozessparameter erfolgt 
hauptsächlich eine Variation dieser Einflussgrößen zur Bestimmung des sogenannten 
„Prozessfensters“, in dem das Pulvermaterial vollständig aufgeschmolzen wird [257]. In der 
Regel führt eine hohe Laserleistung zur Verbreiterung des Schmelzbades sowie zu einer 
höheren Schmelztiefe [43,272], womit sich kontinuierlich ausgeprägte Schmelzbahnen 
erzeugen lassen [273,274]. Dies ist vor allem dann von Bedeutung, wenn die Schichtdicke, zur 
Erhöhung der Volumenrate bzw. der Reduzierung von Prozesskosten, angehoben wird [257]. 
Neben der Schichtdicke nimmt besonders die Scangeschwindigkeit Einfluss auf die 
Volumenrate [43]. 
Für die Erzeugung kontinuierlicher Schmelzbahnen kann der Wert der Scangeschwindigkeit 
stark variiert werden, wenn eine hohe Laserleistung (hoher Eintrag von Wärmeenergie) 
verwendet wird [43]. Dabei sollte die Scangeschwindigkeit so angepasst werden, dass die 
Ausbildung einer Dampfkapillare verhindert wird [40,238,266]. Beispielsweise führen geringe 
Scangeschwindigkeiten und hohe Laserleistungen zu starken Aufschmelzerscheinungen in der 
Tiefe, einem Einschluss von Prozessgas (Poren) [238,251] sowie zu ungleichmäßigen 
Schmelzbahnen [253]. In umgekehrter Weise, d. h. bei konstanter Laserleistung und zu hohen 
Scangeschwindigkeiten, kann es ebenfalls zu Schmelzbahninstabilitäten kommen [257]. Neben 
der erhöhten Anzahl an Schweißspritzern bilden sich teilaufgeschmolzene, fragmentierte 
Schmelzbahnen aus [257,273,275]. Dieses Phänomen wird als „Balling“ beschrieben 
[219,241,253,268]. Als Folge unvollständig aufgeschmolzener Pulverschichten entstehen 
unregelmäßig ausgebildete Defekte bzw. Poren (gestreckt, elliptisch), die sich auch mit dem 




Auftrag der nachfolgenden Schicht und dem anschließenden Auf- bzw. Umschmelzen nicht 
ausheilen lassen [275,276]. 
Eine weitere, wichtige Stellgröße für die Herstellung von Proben mit hoher relativer Dichte ist 
der Spurabstand (hc). Dieser wird in der Regel erst nach der Anpassung von Laserleistung und 
Scangeschwindigkeit verändert [257]. Unter Spurabstand versteht man den Abstand zweier 
benachbarter Schmelzbahnen (vgl. Abb. 3.2(c)) [43,235], wodurch, je nach Spurabstand, eine 
Überlappung von Schmelzbahnen (engl.: track overlap) resultiert [43]. Die schmelz-
metallurgische Verbindung der einzelnen Bahnen stellt somit die Verdichtung des 
Pulvermaterials innerhalb der einzelnen Schichten sicher. Ein großer Spurabstand, d. h. eine 
geringe Überlappung, führt zu einem starken Anstieg der Porosität durch Verlust der 
schmelzmetallurgischen Anbindung zwischen den Schmelzbahnen [277]. Allgemein 
betrachtet, bildet sich um eine einzelne, hergestellte Schmelzbahn eine pulververarmte Zone 
durch Wärmeleitung und Materialkonsolidierung (engl.: denudation zone) aus [43,266]. Dies 
muss bei der Anpassung des Spurabstands berücksichtigt werden. Zu Beginn empfiehlt sich die 
Verwendung eines Spurabstands, dessen Wert in etwa einer halben Schmelzbahn 
(Schmelzbahnbreite) entspricht (50 % Überlapp) [43]. Je kleiner der Spurabstand, desto stärker 
wird die vorab erzeugte Schmelzbahn erneut aufgeschmolzen. Hierbei wird auch von 
„Schmelzbahnasymmetrie“ gesprochen [278]. Ein zu hoher Überlapp führt zu einer verstärkten 
Wärmeabfuhr, wodurch nicht genügend Wärmeenergie verbleibt, um ein vollständiges 
Aufschmelzen der benachbarten Pulverpartikel zu gewährleisten. Dadurch nimmt die relative 
Dichte des herzustellenden Bauteils ab [43]. 
Für die Herstellung von SLM-Bauteilen mit geringer Porosität ist die Nutzung einer 
angepassten Belichtungsstrategie zu berücksichtigen [257]. Die generelle Belichtungsabfolge 
basiert auf parallel zueinander ausgerichteten Vektoren („Streifenmuster“), deren Richtung 
innerhalb einer Schicht (einseitig, mäanderartig, spiralartig) variiert werden kann [40,42]. 
Zwischen Anfangs- und Endpunkt der Vektoren müssen die Scannerspiegel immer wieder 
abgebremst und beschleunigt werden. Dies führt zu Schmelzbadinstabilitäten und daher zu 
erhöhter Porosität im Randbereich der Bauteile [43,224,238]. Neben der Bauteildichte können 
die Gefüge (Korngröße und -form sowie Textur), je nach Belichtungsabfolge, unterschiedlich 
stark beeinflusst werden [47]. Umfangreiche Erkenntnisse am Beispiel von AlSi10Mg oder 
Ti-6Al-4V sind den Literaturquellen [42,43] zu entnehmen. Bei der Herstellung eines 
SLM-Bauteils bzw. die vorab durchzuführende Parameteroptimierung ist eine Rotation des 
„Streifenmusters“ zwischen den einzelnen Schichten von großer Bedeutung. Häufig werden die 
Streifen zwischen den Schichten um 90 ° rotiert [279], was als „cross-hatching“ bezeichnet 
wird [280]. Dadurch soll der Ausbildung ungleichmäßiger Oberflächenbereiche, welche eine 
Akkumulation von Poren in Baurichtung fördern, entgegengewirkt werden [280]. Die im 
SLM-Prozess resultierenden Eigenspannungen können mit Hilfe der Anpassung der 




Belichtungsabfolge und der Vektorlänge ebenfalls minimiert werden [238,240]. Eine effektive 
Methode sieht die Rotation der Vektoren in Verbindung mit kurzen Vektorlängen vor, woraus 
eine Mehrfeldbelichtung resultiert („Schachbrettschraffur“, engl.: island scanning [42,244]). 
Weiterhin stellt die Integration von Umschmelzschritten (Mehrfachbelichtung) eine 
Möglichkeit dar, die Eigenschaften der SLM-Bauteile zu verbessern. Einerseits kann die 
Oberflächenrauheit durch eine Zusatzbelichtung der Deckflächen deutlich minimiert [223,242], 
Eigenspannungen abgebaut [239,281] oder die Textur in Baurichtung (vermehrt 
<001>-Richtung) verstärkt werden [42,43]. Andererseits bietet sich mit dem Umschmelzen 
einer jeden Schicht die Möglichkeit, die Restporosität im Bauteil herabzusetzen [242,282,283] 
und dadurch eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zu erzielen [280,284]. 
3.3 Additive Fertigung von Formgedächtnislegierungen 
Additive Fertigungstechnologien, insbesondere laserbasierte Schmelzverfahren sowie das 
Elektronenstrahlschmelzen [206], stellen eine vielversprechende Alternative für die 
Herstellung von Formgedächtnislegierungen dar. Bereits seit einigen Jahren wird die 
Herstellung von NiTi-Formgedächtnisbauteilen mit Hilfe von pulverbettbasierten Verfahren 
(z. B. SLM [37,45,47,48,285-288] oder LENS: laser engineered net-shaping [289]) oder dem 
Laserauftragschweißen [290,291] intensiv vorangetrieben. Die ersten Arbeiten im Bereich des 
selektiven Laserschmelzens von NiTi gehen auf das Jahr 2005 zurück [292]. Die teure und 
schwierige Verarbeitung von NiTi gilt maßgeblich als Grund dafür, dass das SLM-Verfahren 
als potentielles Herstellungsverfahren für NiTi-Bauteile erprobt wurde [206]. 
Weiterhin stellt das selektive Laserschmelzen für die Verarbeitung von Kupfer-Basis-
Formgedächtnisbauteilen eine potentielle Alternative gegenüber den etablierten 
Fertigungsverfahren (Gießen und Umformen, Pressen und Sintern) dar. Aus der Literatur 
konnten allerdings keine Erkenntnisse (Verarbeitbarkeit, Phasenbildung, Formgedächtnis-
eigenschaften) gewonnen werden, welche auf die Herstellung von Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen mittels selektiven Laserschmelzens schließen lassen. Aus diesem 
Grund beziehen sich die nachfolgenden Erläuterungen auf Ni-Ti-basierte Formgedächtnis-
legierungen. 
Bezüglich der Verarbeitung von NiTi stehen unterschiedliche Herstellungsverfahren, welche in 
Abb. 3.3(a) gegenübergestellt sind, zur Verfügung [25]. Besonders die hohe Sauerstoffaffinität 
und die erschwerte Materialbearbeitung (subtraktive Verfahren: hoher Werkzeugverschleiß und 
Wärmeentwicklung) von NiTi stellen eine Herausforderung bei der Herstellung dar [286]. 
Intensives Schleifen führt beispielsweise zu erhöhten Temperaturen während der Fertigung, 
was in einer zusätzlichen Aufnahme von Sauerstoff resultiert und die Formgedächtnis-
eigenschaften negativ beeinflusst [37]. Das vollständige Potential von NiTi als Werkstoff für 
die Medizintechnik (komplexe Implantatgeometrien, nur wenige Stückzahlen notwendig, hoher 




Individualisierungsgrad gefordert) konnte daher nicht vollständig ausgeschöpft werden 
[37,293]. Mit der Nutzung des selektiven Laserschmelzens ergab sich erstmalig eine neue 
Möglichkeit, die Herstellung von unterschiedlich komplexen Gitterstrukturen aus NiTi 
(s. Abb. 3.3(b)) zu gewährleisten. Ein ausgewähltes Beispiel stellt die Erzeugung von Stents 
mit sehr geringen Wandstärken dar [294]. Bei der Herstellung von Gitterproben gibt es jedoch 
noch Verbesserungsbedarf hinsichtlich der resultierenden Oberflächen. Das Anhaften von 
Pulverpartikeln ist maßgeblich für eine frühzeitige Rissinitiierung verantwortlich, was zu einem 





Abb. 3.3: Übersicht von ausgewählten Herstellungsverfahren für NiTi in Abhängigkeit der geforderten 
Stückzahl und der Bauteilkomplexität (a). Weiterhin ist eine Auswahl von mittels SLM 
hergestellten Gitterproben gezeigt (b) (Aufnahme modifiziert nach [37]). Änderung der 
Apeak-Temperatur mit Erhöhung des Volumenenergieeintrags (Bild modifiziert nach [45]) am 
Beispiel von SLM-Proben im Ausgangszustand sowie nach anschließender Glühbehandlung 
(bei 500 °C: Luftabkühlung und bei 800 °C: Wasserabschreckung) (c). 
 
Für die Fertigung von NiTi-Bauteilen ist, trotz aller Möglichkeiten mittels des 
SLM-Verfahrens, zu berücksichtigen, dass die etablierten, konventionellen 
Herstellungsverfahren (z. B. Schneiden oder Stanzen, Guss sowie Pulvermetallurgie) auch in 


















































Bauteile dominieren werden. Dies ist insbesondere durch die niedrigeren Produktionskosten zu 
erklären [37]. Hierbei ist auch die ursprüngliche, thermo-mechanische Verfahrensroute zur 
Herstellung von Drähten oder Blechen zu nennen [25]. 
Die Vorteile des selektiven Laserschmelzens im Vergleich zu den in Abb. 3.3(a) gezeigten 
Herstellungsverfahren lassen sich wie folgt zusammenfassen [206,264]: 
 allgemein: Fertigung von Bauteilen mit hoher relativer Dichte, deren mechanische 
Eigenschaften im Bereich der konventionell hergestellten Gegenstücke liegen. 
 gegenüber dem Guss: Hohe Geometriefreiheit und werkzeuglose Fertigung, d. h. die 
Herstellung von Gussformen entfällt. 
 gegenüber der Pulvermetallurgie: Direkte Verarbeitung von Metallpulvern 
(Schmelzen) ohne die Durchführung zusätzlicher Prozessschritte (z. B. Sintern). 
Die aufgeführten Vorteile verdeutlichen das Potential des selektiven Laserschmelzens für die 
Herstellung von NiTi-Formgedächtnisbauteilen. Erste Prototypen für den Einsatz als Aktor [48] 
oder Implantat [293] konnten gefertigt und getestet werden. Neben den mechanischen 
Eigenschaften (z. B. Verformbarkeit) liegen auch die nutzbaren Rückverformungswerte im 
Bereich des konventionell verarbeiteten Materials (Kompaktproben) [37,286]. Aufgrund der 
Feinkörnigkeit des SLM-Gefüges (breite Verteilung: 10 bis 200 µm [47]) zeigt sich bei 
erhöhten Spannungen bzw. bei starker, quasistatischer Verformung sogar eine bessere 
mechanische Stabilität [286]. 
Neben den Vorteilen bezüglich der Erzeugung von komplexen Bauteilen können die Gefüge 
und Formgedächtniseigenschaften hinsichtlich der Umwandlungstemperaturen und der 
Rückverformung bereits während der Herstellung durch die Variation der Prozessparameter 
„modifiziert“ werden [45-47,49,293]. Dies ist am Beispiel der Apeak-Temperatur in Abb. 3.3(c) 
für NiTi verdeutlicht. Mit dem Anstieg des Volumenenergieeintrags durch eine Erhöhung der 
Laserleistung ist eine deutliche Zunahme der Apeak-Temperatur (Martensit-in-Austenit-
Umwandlung) zu verzeichnen. Zunächst ist die Änderung der Apeak-Temperatur, ebenfalls bei 
Abnahme der Scangeschwindigkeit zu beobachten [49], auf das Abdampfen von Ni, was sich 
maßgeblich bei erhöhten Energieeinträgen zeigt, zurückzuführen [45,49]. Auch die Bildung 
von sauerstoff- sowie kohlenstoffreichen Ausscheidungen (z. B. Ti4Ni2Ox, TiO2 oder TiC 
[49,295,296]) bewirkt eine Verschiebung der Rückumwandlung (Martensit-in-Austenit-
Umwandlung) und trägt zur Erhöhung der Umwandlungstemperaturen bei [47]. Der Anteil der 
genannten Phasen nimmt beispielsweise durch die Aufnahme von Sauerstoff aus der 
Prozessgasatmosphäre, was insbesondere bei erhöhten Energieeinträgen gegeben ist, zu 
[47,48]. Daher ist festzuhalten, dass die Sauerstoffaffinität von NiTi ein bedeutendes Hindernis 
bei der Verarbeitung mittels selektiven Laserschmelzens darstellt. Neben NiTi trifft dies auch 
für Ni-Ti-basierte Hochtemperatur-Formgedächtnislegierungen (Ni49,8Ti30,2Hf20, at-%) zu, 




welche eine verstärkte Aufnahme von Sauerstoff sowie eine schlechte Verarbeitbarkeit 
(erhöhte Porosität, Risse) erkennen lassen [296]. 
Insgesamt betrachtet, sind die Einflüsse unterschiedlicher Prozessparameter auf die Gefüge und 
Umwandlungseigenschaften noch nicht vollständig verstanden. Zwar konnte mit erhöhter 
Laserleistung, neben der Bildung von Fremdphasen, eine Verschiebung der Korngröße ermittelt 
werden [47], jedoch fehlt es generell an Erkenntnissen, wie sich dies auf die 
Umwandlungstemperaturen oder die Formgedächtniseffekte (Einweg- und Zweiweg-Effekt, 
Pseudoelastizität) auswirkt. 
 




4 Probenherstellung und Charakterisierungsmethoden 
Mit Beginn dieses Kapitels werden zunächst die Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen 
sowie der Versuchsplan für die vorliegende Arbeit vorgestellt. Für eine umfangreiche 
Bewertung des Materialverhaltens sind Proben mit Hilfe des selektiven Laserschmelzens und 
unter Verwendung von konventionellen Verfahren hergestellt worden. Zudem werden die 
verwendeten Methoden der Pulveranalyse, der chemischen Analyse, der Dichtebestimmung, 
der Gefügecharakterisierung sowie die Prüfung des Umwandlungs- und Verformungs-
verhaltens beschrieben. Eine detaillierte Übersicht der angewendeten Präparationsschritte, z. B. 
für die Metallographie, ist Anhang 9.3 (s. Abb. A9.6 und Tab. A9.4) zu entnehmen. 
4.1 Materialien und verwendete Pulver 
In der vorliegenden Arbeit wurde eine quaternäre Legierung mit der nominellen 
Zusammensetzung Cu-11,85Al-3,2Ni-3Mn (m-%) untersucht. Die Herstellung dieser 
Legierung erfolgte am IFW Dresden unter Nutzung eines Induktionsofens der Fa. Balzer [297]. 
Dafür wurden die Legierungselemente (Reinheit ca. 99,99 m-%) in einem Al2O3-Tiegel, unter 
Argon-Atmosphäre aufgeschmolzen und die Schmelze anschließend für ca. 3 Minuten bei 
50 °C oberhalb der Schmelztemperatur (Ts) gehalten. Der Abguss der Schmelze erfolgte in eine 
zylindrische Kupferkokille mit einem Durchmesser von 70 mm. Die entnommene Gussprobe 
wies nach dem Abtrennen des Gusskopfes eine Höhe von 120 mm auf. Insgesamt vier 
Gussproben mit einem Gesamtgewicht von 15 kg bildeten das Ausgangsmaterial für die 
Gasverdüsung der Legierung mit Argon. Die Verdüsung der quaternären Legierung erfolgte 
durch die Fa. TLS Technik GmbH & Co. Spezialpulver KG unter Nutzung des EIGA-
Verfahrens (engl.: electrode induction melting gas atomization). Details zu diesem Verfahren 
sind der Firmenseite von TLS bzw. den Veröffentlichungen [213,298,299] zu entnehmen. 
Anschließend wurde das Pulvermaterial am IFW Dresden mittels Trockensieben 
(Berücksichtigung von DIN 66165 [300]) in drei Fraktionen unterteilt: 
 1. Fraktion: kleiner 32 µm (Feinanteil) 
 2. Fraktion: 32 bis 90 µm 
 3. Fraktion: größer 90 µm (Überkorn) 
Für die additive Fertigung der Legierung Cu-Al-Ni-Mn wurde die 2. Fraktion ausgewählt und 
kontinuierlich in Argon-Atmosphäre gelagert, um eine Oxidation des Pulvermaterials zu 
unterbinden. 
Bei der zweiten zu untersuchenden Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierung handelt es sich um 
eine quinäre Legierung. Hierfür wurde ein geringer Anteil an Al mit Zr substituiert, woraus die 
nominelle Zusammensetzung Cu-11,35Al-3,2Ni-3Mn-0,5Zr (m-%) resultierte. Die Herstellung 




der Vorlegierung und die Gasverdüsung der Schmelze von Cu-Al-Ni-Mn-Zr wurde durch die 
Universität São Carlos ermöglicht. Im Vergleich zur quaternären Legierung erfolgte die 
Herstellung des Pulvermaterials auf Basis von Cu-Al-Ni-Mn-Zr mit Hilfe des VIGA-
Verfahrens (engl.: vacuum induction melting combined with inert gas atomization) [298,299]. 
Die Legierungselemente (Reinheit ca. 99,99 m-%) wurden hierbei unter Argon-Atmosphäre in 
einem Tiegelgefäß induktiv erwärmt, die resultierende Schmelze homogenisiert und über eine 
Zufuhreinheit in die Verdüsungsvorrichtung geleitet. Im Anschluss an die Verdüsung konnte 
das Pulver in einem Fliehkraftabscheider aufbereitet und damit der Feinanteil abgeschieden 
werden. Daraufhin wurden wiederum drei Fraktionen durch Trockensieben hergestellt. Für die 
vorliegende Arbeit wurde eine Fraktion mit Pulverpartikeln von 32 bis 75 µm ausgewählt und 
ebenfalls kontinuierlich unter Argon-Atmosphäre gelagert. 
4.2 Versuchsplan und Herstellung der Probenkörper 
Für die Untersuchungen der additiv und konventionell hergestellten Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen wurde ein umfangreicher Arbeitsplan definiert, der in Abb. 4.0 
dargestellt ist. Zunächst lag der Fokus auf der Herstellung der Legierung Cu-Al-Ni-Mn sowie 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr mit Hilfe des selektiven Laserschmelzens (SLM). Für das SLM-Verfahren 
und die Herstellung von Kompaktproben mussten zunächst die Prozessparameter schrittweise 
angepasst und ein Referenzparametersatz für beide Legierungen ermittelt werden. Die 
Optimierung der Prozessparameter ist in Kapitel 4.2.1 beschrieben. 
 
 
Abb. 4.0: Übersicht zur Herstellung der Kupfer-Basis-Formgedächtnisproben und deren 
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Ausgehend von den beschriebenen Referenzparametersätzen erfolgte die Herstellung von 
Kompaktproben und ausgewählter Gitterproben (nur Cu-Al-Ni-Mn), die weiterhin in diesem 
Kapitel gezeigt werden. Neben der Herstellung unterschiedlicher Geometrien (Würfel, 
Zylinder, Blöcke, Gitter) wurde der Einfluss des Volumenenergieeintrags durch Veränderung 
der Laserleistung, der Scangeschwindigkeit, des Spurabstands und der Belichtungsstrategie auf 
die Gefügeausbildung und die resultierenden Eigenschaften für beide Legierungen untersucht. 
Eine Variation der Belichtungsstrategie erfolgte nur im Falle der Legierung Cu-Al-Ni-Mn. Wie 
in Abb. 4.0 aufgezeigt, wurde ein Umschmelzschritt in den SLM-Prozess integriert und damit 
jede vorab erzeugte Schicht erneut umgeschmolzen (Mehrfachbelichtung). Die 
Prozessparameter für diesen Behandlungsschritt mussten vorab angepasst und optimiert werden 
(Kapitel 4.2.2). Darüber hinaus wurde ein Heizersystem (s. Anhang 9.2, Abb. A9.4(b)) zum 
Temperieren der Substratplatte im Bauprozess genutzt. Für die Herstellung von SLM-Proben 
(nur Cu-Al-Ni-Mn) wurden Temperaturen von 150 °C, 200 °C, 250 °C, 280 °C und 450 °C 
eingestellt. Im Folgenden werden die Proben mit SLM+150 °C, +200 °C, +250 °C, +280 °C 
und +450 °C abgekürzt. 
Zusätzliches Probenmaterial der Legierungen Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr konnte, 
unter Verwendung konventioneller Methoden, hergestellt werden (vgl. Tab. 4.0). Bezüglich des 
Induktionsgusses wurden für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn Probenstücke zwischen Rand und 
Kern entnommen (IC-Probe). Weitere Probenkörper beider Legierungen konnten unter 
Nutzung des Sprühkompaktierverfahrens an der Universität São Carlos (Details zur Herstellung 
in [29]) und mittels Kupferkokillenguss am IFW Dresden hergestellt werden. 
Tab. 4.0: Übersicht der Herstellungsmethoden und verwendeten Probengeometrien für die 
Charakterisierung der Gefüge und des Umwandlungsverhaltens. 
Herstellung Geometrie des Halbzeugs Finale Probengeometrie 
Induktionsguss (IC) 
Zylinder (nur Cu-Al-Ni-Mn): 
70 mm Durchmesser, 120 mm Höhe Quader: 
(8 x 8 x 10) mm3 
Sprühkompaktieren (SF) 
Halbzeug: 
150 mm Durchmesser, 75 mm Höhe 
Kupferkokillenguss (SC) 
Zylinder: 
3 mm Durchmesser, 80 mm Höhe 
Zylinder: 




(8 x 8 x 8) mm3 
 
Zylinder: 
3 mm Durchmesser, 8 mm Höhe 
Gitterproben (SLM) 
Quader: 
(10 x 10 x 20) mm3 
 
Je Herstellungsmethode wurden zusätzliche Probenstücke entnommen und einer 
Wärmebehandlung unterzogen sowie deren Gefüge und Eigenschaften mit denen der direkt 
hergestellten Probenkörper verglichen. Die Wärmebehandlungen der Probenkörper 
(vgl. Abb. 4.0) beinhalten ein Homogenisierungsglühen mit anschließender 




Wasserabschreckung (WBH-1) sowie ein Homogenisieren samt Abschrecken mit 
anschließendem Halten im Bereich der β1-Phase (WBH-2). Aufgrund der relativ kleinen Proben 
wurde ein Rohrofen des Typs „1100“ der Fa. Linn mit integrierter Argon-Spülung verwendet, 
wodurch eine Oxidation der Oberflächen unterbunden werden konnte. 
 
 
Abb. 4.1: CAD-Modelle der zu prozessierenden Gitterproben. Die räumliche Auslegung beträgt 
(10 x 10 x 20) mm3. Gezeigt sind (a) eine Druckprobe und kubische Einheitszelle mit isotropem 
E-Modul (Einheitszellendesign auf Basis von [301]), (b) eine Druckprobe und 2D-auxetische 
Einheitszelle auf Basis eines Wabenmusters mit negativer Poissonzahl (Mosaikmuster in 
Anlehnung an [302,303]) und (c) eine Zugfeder für die Veranschaulichung des Einweg-Effekts. 
 
Auf der Basis zweier ausgewählter Einheitszellen und einer Deck- und Grundfläche 
(Dicke = 2,5 mm) erfolgte, unter Nutzung der CAD-Software „Solidworks“, die Auslegung 
von Druckproben sowie eines Funktionsprototyps als Federelement für Zugbeanspruchung 
(Abb. 4.1). Die modellbasierte, theoretische Auslegung der Einheitszellen und deren Anzahl je 
Gitterprobe sind in Tab. 4.1 dokumentiert. 
Tab. 4.1: Übersicht der Einheitszellen und Auslegung der gitterstrukturierten Druckproben und des 
Funktionsprototypen für Druck- und Zugbelastung. 






(2,5 x 2,5 x 2,5) mm3 
 
Knotenpunktdicke = 1,5 mm 





(5 x 5 x 5) mm3 
 
Knickwinkel = 22,62 ° 
Strebendicke = 0,5 mm 
6 
Kreisfigur 
Windungsdurchmesser = 10 mm 
Windungsdicke = 1 mm 
Zugfeder 10 Windungen 
 
Um eine nachträgliche mechanische Bearbeitung der Gitter so gering wie möglich zu halten, 
variierte die Lage der Gitterproben im Bauraum. Die Druckproben mit kubischer Einheitszelle 
wurden in aufrechter Position prozessiert. Die Druckprobe mit 2D-auxetischem Gitter und die 




Zugfeder wurden in liegender Position erzeugt. Die Details bezüglich der Art der verwendeten 
Stützen sowie der Ausrichtung der SLM-Proben sind in Anhang 9.2 aufgeführt. 
4.2.1 Anlagentyp und Anpassung der SLM-Parameter 
Für die in dieser Arbeit durchgeführten SLM-Experimente wurde eine Anlage des 
Typs „250HL“ der Fa. SLM Solutions Group AG verwendet. Ein detaillierter Überblick der 
Anlage und der verwendeten Substratplattensysteme ist in Anhang 9.2 (z. B. Tab. A9.3) 
gegeben. Im Folgenden werden nur die wichtigsten Einstellungen der Anlage für die 
Herstellung und Verarbeitung von Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr genannt. Die maximale 
Laserleistung des Anlagensystems beträgt 400 W. Als Laser kommt ein kontinuierlich 
arbeitender Nd:YAG-basierter Faserlaser zum Einsatz (Wellenlänge ca. 1064 nm, Fa. IPG 
Laser), dessen kleinster Strahldurchmesser 80 µm beträgt und eine gaußsche Energieverteilung 
im Strahlprofil aufweist. Die Belichtung der Oberflächen erfolgt in Vektoren bzw. streifenartig. 
Innerhalb der Vektoren wurde ein Punktabstand von 200 µm sowie eine Haltezeit von 400 µs 
verwendet. Für die vorliegende Arbeit wurden ausschließlich Bauraumverkleinerungen für die 
Verarbeitung der Pulver genutzt (s. Anhang 9.2, Abb. A9.4). Die Schichtdicke (lz) bzw. 
Schrittweite der Bauplattform für Cu-Al-Ni-Mn betrug 90 µm und 80 µm für die Legierung 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Als Substratmaterial wurde die Legierung Cu-Al-Ni-Mn ausgewählt. 
 
 
Abb. 4.2: Ablauf der Prozessparameteroptimierung am Beispiel von Cu-Al-Ni-Mn und Übersicht der 
genutzten Anlagenparameter. 
 
Eine Vorbereitung der Substratoberfläche erfolgte durch Sandstrahlen mit Glasperlen 
(Partikel: 150 bis 250 µm), um einen gleichmäßigen Oberflächenzustand der Grundplatten zu 
gewährleisten. Alle Herstellungsvorgänge erfolgten in einem mit Argon 5.0 (Reinheit 
ca. 99,999 % [304]) gefluteten Bauraum unter Überdruck (ca. 25 mbar). Der Gehalt an 
Sauerstoff in der Prozesskammer betrug während der Herstellungsvorgänge ca. 1000 ppm. 
Die Auswahl und Anpassung der Prozessparameter begann für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn mit 
Hilfe der Herstellung von Einzelschmelzbahnen. Der Ablauf der Parameteroptimierung ist als 
Einzelschmelzbahnen Kompaktproben Kompaktproben Kompaktproben
Leistung
50 bis 340 W
Scangeschwindigkeit
100 bis 3000 mm/s
Leistung
230 bis 300 W
Scangeschwindigkeit
200 bis 700 mm/s
Überlapp
30 sowie 50 %
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300 bis 340 W
Scangeschwindigkeit
300 bis 1200 mm/s
Überlapp
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schematische Übersicht in Abb. 4.2 einzusehen. Pro Substratplatte wurden 10 Schmelzbahnen 
mit einer Länge von 2,5 cm belichtet. Während den Schmelzbahnen eine definierte 
Scangeschwindigkeit zugeordnet wurde, erfolgte innerhalb der Bahnen eine systematische 
Steigerung der Laserleistung. Insgesamt wurden drei Experimente durchgeführt, wobei die 
Laserleistung von 50 bis 340 W und die Scangeschwindigkeit zwischen 100 und 3000 mm/s 
variierten. Die resultierenden Schmelzbahnen wurden anschließend in der Breite vermessen 
und anhand ihrer Morphologien unterteilt. Für die Bestimmung der Schmelzbahnbreite wurde 
über mindestens fünf Messwerte gemittelt. Ausgehend von diesem Mittelwert konnte der 
Spurabstand für die Herstellung von Würfelproben definiert werden. Für die vorliegende Arbeit 
erfolgte eine Umrechnung des Spurabstands in den Wert des Schmelzbahnüberlapps. 
 
 
Abb. 4.3: Übersicht der verwendeten Belichtungsstrategien. Die erste Pulverschicht (n) wird in vertikale 
Richtung (VD) belichtet. Die Belichtung der folgenden Pulverlage (n+1) erfolgt in horizontaler 
Richtung (HD) und ist durch die gepunkteten Pfeile angedeutet (z. B. A: Rotation = 90 °, 
B: Rotation = 50 °). Proben, die ohne Rotation der Vektorpfade erzeugt werden (C: 0 °-
Strategie, D: Versatzfüllstrategie), weisen keinen Vektorversatz zwischen den Schichten auf. Die 
Versatzfüllbelichtung erfolgte von außen nach innen. Im Falle der Schachbrettstrategie (E) 
kommen Felder mit einer Vektorlänge von 4 mm zum Einsatz. Ein zusätzlicher Umschmelzschritt 
(blaue Pfeile) belichtet jede bereits erstarrte Schicht erneut (F). 
 
Für die Herstellung erster Kompaktproben (8 x 8 x 8) mm3 sind ausgewählte Prozessparameter 
der Einzelschmelzbahnversuche übertragen und ein Schmelzbahnüberlapp von 30 sowie 50 % 
verwendet worden. Für beide Werte des Schmelzbahnüberlapps wurden die Laserleistung 
(PL = 230 – 300 W) und die Scangeschwindigkeit (vs = 200 – 700 mm/s) entsprechend variiert, 
um den Einfluss auf die relative Dichte der Probenköper zu untersuchen. Da auch die 
Belichtungsstrategie einen großen Einfluss auf die relative Dichte der Proben besitzt, wurde die 
Belichtung aufeinanderfolgender Schichten durch Rotation der Vektorpfade um 90 ° 
(Strategie A) zunächst konstant gehalten (vgl. Abb. 4.3). Um Probenmaterial mit möglichst 
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(PL = 300 – 340 W, vs und Überlapp: konstant), der Scangeschwindigkeit (vs = 300 – 
1200 mm/s, PL und Überlapp: konstant) und des Schmelzbahnüberlapps (5 bis 50 %, PL und 
vs: konstant). Am Ende dieses Evaluierungsprozesses erfolgte eine Auswahl der Parameter mit 
Fokus auf die höchste relative Dichte der Kompaktproben (Referenzparametersatz). 
Am Beispiel der Legierung Cu-Al-Ni-Mn wurden zusätzliche Experimente für die Bestimmung 
des Einflusses der Belichtungsstrategie auf die relative Dichte der Proben und die Verteilung 
der Porosität durchgeführt. Die Belichtung nachfolgender Schichten erfolgte entweder durch 
Rotation der Vektorpfade (Strategie A und B), ohne Rotation (Strategie C), durch 
Versatzfüllbelichtung von außen nach innen (Strategie D) oder durch schachbrettartiges 
Belichten des Pulverbetts (Strategie E). Eine Übersicht der Belichtungsstrategien ist in 
Abb. 4.3 gezeigt. Die Anwendung der Mehrfachbelichtung (Strategie F), d. h. die Nutzung 
eines zusätzlichen Umschmelzschritts, erfolgte für jede einzelne Schicht und folgt dem Muster 
der vorangegangen Belichtung des Pulverbetts. Die Anpassung der Umschmelzparameter ist 
im nachfolgenden Kapitel beschrieben. 
Die Anpassung des SLM-Prozesses an die Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr folgte dem Muster der 
quaternären Legierung, allerdings kam für die Abfolge der Belichtung nur Strategie A zum 
Einsatz. Der Referenzparametersatz der quaternären Legierung sollte dabei für die Herstellung 
des quinären Vertreters als erster Richtwert für die Optimierung genutzt werden. 
4.2.2 Optimierung der Prozessparameter für die Mehrfachbelichtung 
Für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn wurde mit Hilfe einer Zusatzbelichtungsfunktion der SLM-
Anlage ein Umschmelzschritt für jede vorab generierte Schicht durchgeführt (Strategie F). In 
der vorliegenden Arbeit wird die Probenbezeichnung SLRM als Abkürzung für die 
Kombination aus SLM und Umschmelzen verwendet. Die Abhängigkeit des Aufschmelzgrades 
von den verwendeten Prozessparametern wurde vorab an quadratischen Substratplatten der 
Legierung Cu-Al-Ni-Mn getestet. In einem ersten Schritt erfolgten Einzelschmelzbahnversuche 
mit Laserleistungen zwischen 300 und 340 W, sowie Scangeschwindigkeiten von 500 bis 
2500 mm/s. Diese Parameter sind für zwei Laserfokuslagen, d. h. in Fokuslage (F = 0, 
ca. 80 µm Laserstrahldurchmesser) und in defokussierter Lage (F = 4, ca. 130 µm Laserstrahl-
durchmesser), genutzt worden. Im Anschluss wurden ausgewählte Parameter der 
Einzelschmelzbahnen für das Umschmelzen von (4 x 4) mm2 großen Flächen übernommen. 
Die Laserleistung beim Umschmelzen der Flächen betrug 330 W. Die weitere Anpassung der 
Prozessparameter beschränkte sich auf die Variation der Scangeschwindigkeit 
(500 bis 1500 mm/s) und des Schmelzbahnüberlapps (30 bis 90 %). Die Umschmelztiefe und 
Gleichmäßigkeit der belichteten Oberflächen wurde anschließend untersucht und bewertet. 
Neben den Umschmelzversuchen an den Substratplattenoberflächen wurden ausgewählte 




Prozessparameter für die Herstellung von SLRM-Proben (Würfel, Zylinder, Blöcke) genutzt 
und auf den SLM-Prozess übertragen. 
4.3 Charakterisierungsmethoden 
4.3.1 Pulveranalyse 
Für die Charakterisierung der Pulver kamen metallographische, röntgencomputer-
tomographische sowie Messmethoden zur Bestimmung der Fließfähigkeit zum Einsatz. Für die 
Untersuchung der Partikelbeschaffenheit und des Hohlkugelanteils wurden Stichproben beider 
Legierungen in Epoxidharz eingebettet, metallograpisch präpariert (s. Anhang 9.3, Tab. A9.4) 
und licht- sowie rasterelektronenmikroskopisch untersucht (Kapitel 4.3.4). 
In Ergänzung zur Metallographie erfolgten röntgencomputertomographische Untersuchungen. 
Dafür stand ein Computertomograph (µ-CT) des Typs „Phoenix Nanotom M“ der Fa. General 
Electric zur Verfügung. Für die Analyse der Pulver (Rotation = 360 °) wurden insgesamt 720 
Aufnahmen unter einer Beschleunigungsspannung von 100 kV und einer Stromstärke von 
100 µA aufgenommen. Nach der Rekonstruktion des Volumens aus den entsprechenden 
radiographischen Einzelaufnahmen schloss sich die Bildanalyse unter Verwendung der 
Software „VG Studio max 2.2“ (Fa. Volume Graphics) und „Avizo Fire 9“ (Fa. FEI) an. 
Präparationsbedingte Partikelansammlungen (Agglomerate) konnten mit Hilfe eines 
Watershed-Algorithmus [305] aufgetrennt und somit die Genauigkeit der Partikelanalyse 
(Avizo Fire 9) erhöht werden. Generell ist zu berücksichtigen, dass für die adäquate Auflösung 
eines Partikels mindestens 5 bis 10 Voxel zu verwenden sind [306]. In Bezug auf die 
Trockensiebung der Pulver liegen die kleinsten Pulverteilchen im Bereich von 30 µm. Für die 
Auflösungsgrenze wurde daher eine Voxelgröße (Vx) von 2,5 µm gewählt. Um eine hohe 
Genauigkeit bei der Analyse zu gewährleisten, wurde weiterhin der Anteil möglicher 
Restfeinpartikel (Durchmesser kleiner 15 µm) digital herausgefiltert und nicht berücksichtigt. 
Für die Partikelgrößenanalysen wurden zum besseren Verständnis die detektierten Volumina 
(Partikel) in einen Kugeläquivalentdurchmesser umgerechnet, welcher den Durchmesser einer 
Kugel gleichen Volumens angibt. Für die Beschreibung der Partikelform via µ-CT wurde 
DIN ISO 9276-6 berücksichtigt [307]. Einerseits erfolgte die Bestimmung der 
Partikelanisotropie AP der detektierten Partikel durch Abgleich der maximalen (XLmax) und 
minimalen Erstreckung (XLmin) [308,309]. Eine Anisotropiespanne von 0 (keine Streckung) bis 
0,5 (geringe Streckung) wurde dabei als Analysekriterium definiert und der entsprechende 
Anteil der darin befindlichen Partikel bestimmt. Weiterhin erfolgte eine Bestimmung der 
Sphärizität (ψ), wobei ein Verhältnis des Partikelvolumens (Vp) zur Partikeloberfläche (Ap) 
nach Gleichung 13 zu berücksichtigen war [310]:  












                  Gleichung 13 
Für ideale Kugeln ergibt diese Gleichung ψ = 1. Dadurch lässt sich abschätzen, wie stark die 
detektierten Pulverpartikel einer idealen Kugelform entsprechen [308]. Für die Bestimmung 
des Anteils annähernd ideal-sphärischer Partikel wurde eine Spanne von ψ = 0,9 – 1 festgelegt. 
Die Partikelgrößenverteilung der verwendeten Pulvermaterialien wurde zusätzlich mit Hilfe der 
Laserbeugung bestimmt. Die Messung erfolgte am Institut für Werkstoffwissenschaft der 
TU Dresden unter Nutzung des Laserbeugungsgeräts „Mastersizer“ (Fa. Malvern). Die 
Messung der Partikelgrößenverteilung erfolgte unter Verwendung einer festen Linsenapparatur 
mit 100 mm Brennweite, wodurch die Bestimmung eines breiten Partikelgrößenbereichs von 
1 bis 180 µm gegeben werden konnte. 
Neben der µ-CT- und Laserbeugungsanalyse erfolgte die Bestimmung der Fließfähigkeit bzw. 
Durchflussdauer des Pulvermaterials mit Hilfe eines kalibrierten Trichters (engl.: 
hall flowmeter) [299,311,312]. Die Öffnung des Trichters betrug 4 mm. Die im Rahmen der 
Arbeit angegebene Durchflussdauer wurde aus mindestens drei Messungen unter 
selbstständigem Pulverfluss ermittelt. 
4.3.2 Bestimmung der chemischen Zusammensetzung 
Für die Überprüfung der Sollzusammensetzung der hergestellten Pulver und Kompaktproben 
erfolgte eine Analyse der Legierungselemente Cu, Al, Ni, Mn sowie Zr. Zusätzlich wurden die 
Anteile an Sauer- und Wasserstoff im Material bestimmt. Für die Analyse (Mittelwert aus drei 
Messungen) der Legierungselemente wurde eine Menge von je 50 mg mittels einer 
Säuremischung [297] in Lösung gebracht. Die Lösungen wurden mit Hilfe der optischen 
Emissionsspektroskopie unter Nutzung eines induktiv gekoppelten Plasmas (engl.: 
inductively coupled plasma optical emission spectrometry – ICP-OES) an einem Spektrometer 
des Typs „IRIS Intrepid II XUV“ (Fa. Thermo Fischer Scientific) analysiert. Die Bestimmung 
des Sauerstoffgehalts der Pulvermaterialien und der Festkörper erfolgte durch die Trägergas-
Heißextraktionsmethode [313] unter Nutzung eines Ofens (Modell: EF-4000) und Analysators 
(Modell: TC-436DR) der Fa. Leco. Die in der vorliegenden Arbeit angegebenen 
Sauerstoffgehalte wurden aus mindestens zwei Messungen ermittelt. Gleiches gilt für die 
angegebenen Wasserstoffgehalte. Für die Analyse des Wasserstoffanteils (Modell: EMGA-921, 
Fa. Horiba) wurden die Feststoffmaterialien in einem Impulsofen mit anliegender Argon-
Spülung verbrannt. Die anschließende Messung des Wasserstoffanteils erfolgte in einer 
Wärmeleitfähigkeitsmesszelle (WLFD/TCD) [297]. 
  




4.3.3 Bestimmung der Probendichte und Oberflächenrauheit 
Für die Bestimmung der Kompaktprobendichte wurden zwei Charakterisierungsmethoden 
ausgewählt. Zunächst erfolgten mindestens drei Messungen mittels einer Waage des Typs 
„MC210P“ der Fa. Sartorius unter Nutzung des archimedischen Prinzips. Die 
Massebestimmung erfolgte an Luft und anschließend in destilliertem Wasser. Für die 
Bestimmung der relativen Dichte wurde eine Probe ((8 x 8 x 8) mm3) aus 
induktionsgegossenem Material (IC) als Referenzprobe genutzt. Diese wurde unter 
Verwendung des zuvor genannten Computertomographen untersucht und wies keine Porosität 
auf (Auflösung = 8 µm, Dichte = 7,234 g/cm3). 
Für eine detaillierte Analyse der Porosität, der Porengröße und der Porenverteilung kam ferner 
die Röntgencomputertomographie zum Einsatz. Eine Durchstrahlung der Probengeometrien 
erfolgte unter Verwendung von Beschleunigungsspannungen im Bereich von 100 bis 150 kV, 
Stromstärken von 120 bis 210 µA und unter der Aufnahme von 1000 bis 1600 Einzel-
aufnahmen. Die Auflösung der Probendurchläufe (Voxelgröße) betrug 8 µm. Die 
Visualisierung und Porenanalyse (Artefakte kleiner 5 Voxel nicht berücksichtigt) wurde mit 
Hilfe der Software „VG-Studio Max 2.2“ durchgeführt. In Bezug auf die Porenanalyse erfolgte 
eine Mehrfachbestimmung des Volumenanteils durch Verschiebung des ISO-50 Grundwerts 
[314] um ± 5 Grauwertpunkte, um eine Abweichung angeben zu können. 
Zur Analyse der Oberflächenrauheit, z. B. bei Variation der SLM-Parameter und unter Nutzung 
des Umschmelzens, kam ein Weißlichtinterferometer (Sensor: FRT CWL 600 µm) des Typs 
„Microprof“ der Fa. FRT GmbH zum Einsatz. Dabei wurde eine Fläche von (5 x 5) mm2 mit 
100 Linienvektoren und 100 Messpunkten je Vektor abgefahren (Auflösung: (50x50) µm). 
4.3.4 Struktur- und Gefügeanalyse 
Röntgendiffraktometrie 
Die qualitative Phasenanalyse der Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen erfolgte mittels 
Röntgendiffraktometrie unter Verwendung eines Diffraktometers der Fa. STOE und eines 
Röntgendetektors des Typs „Mythen 1k“ (Fa. DECTRIS). Zum Einsatz kam das STOE-Gerät 
„STADI P“ in Transmissionsgeometrie mit Mo-Kα1-Strahlung (λ = 0,07093187 nm). Die 
Schrittweite (∆2θ) betrug 0,5 ° (Zeit/Schritt = 100 Sekunden) über einen Messbereich (2θ) von 
5 bis 60 °. Die Präparation der Proben auf ca. 80 bis 100 µm Dicke erfolgte mittels eines 
Handpräparators der Fa. Struers. Weitere Untersuchungen konnten unter Nutzung eines Bragg-
Brentano-Diffraktometers (Cu-Kα1-Strahlung, λ = 0,15418 nm) mit einer Schrittweite (∆2θ) 
von 0,02 ° (Zeit/Schritt = 2 Sekunden) sowie einem Messbereich (2θ) von 20 bis 100 ° 
durchgeführt werden. 
  




Ebenfalls konnten Diffraktometermessungen unter kontinuierlichem Aufheizen des 
Probenmaterials gewährleistet werden. Für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn kam eine Anlage des 
Typs „MPD“ der Fa. PANalytical in Kombination mit einem Ofen (Modell: XRK900) zum 
Einsatz. Unter Vakuum (2  10-5 bar) und einer Aufheizrate von 10 °C/min wurde das 
Probenmaterial im Bereich von 25 bis 200 °C aller 25 °C analysiert. Ferner erfolgten 
Untersuchungen an der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr mit der Anlage „STADI P“ unter 
Verwendung eines integrierbaren Ofenmoduls und Temperaturen von 25 bis 850 °C 
(Schrittweite: 25 °C (RT-1) → 250 °C → 600 °C → 850 °C → 25 °C (RT-2), 
Aufheizrate = 20 – 40 °C/min). Aufgrund der Analyse an Luft wurde die Messmethode auf sehr 
kurze Messzyklen (2θ = 17,2 – 22,5 °, ∆2θ = 0,5 °, Zeit/Schritt = 60 Sekunden) angepasst. 
Die Phasenanalyse erfolgte mit Hilfe der Programme „X´Pert Highscore Plus“ und „WinXPOW“. 
Die verwendeten Strukturdaten stammen aus der ICSD-Datenbank [315] und wurden weiterhin 
für die qualitative Phasenanalyse lokaler Probenbereiche mittels Elektronenrückstreubeugung 
(s. Rasterelektronenmikroskopie) verwendet. 
Lichtmikroskopie 
Die mittels der SLM-Anlage hergestellten Einzelschmelzbahnen wurden unter Verwendung 
eines digitalen Konfokalmikroskops (Modell: VHX-2000, Fa. Keyence) ausgewertet und in der 
Breite vermessen. Dies gilt auch für die mittels Umschmelzen erzeugten Einzelschmelzbahnen. 
Die Umschmelztiefe und Gleichmäßigkeit der umgeschmolzenen Substratoberflächen wurden 
anhand der Probenquerschliffe analysiert und mit Hilfe eines Lichtmikroskops „Epiphot 300“ 
(Fa. Nikon) ausgewertet. Weiterhin konnten die Gefüge aller Kompaktproben im geätzten 
Zustand untersucht werden. 
Zur Abschätzung des Flächenanteils von ausgeschiedenen Phasen im Gefüge 
(lichtmikroskopische Aufnahmen) erfolgte eine Bestimmung an metallographisch präparierten 
Querschliffen mit Hilfe des Bildanalysemoduls der Software „ImageAcess“ 
(Fa. Imagic Bildverarbeitung AG). Dabei wurde eine Grauwertanalyse mit einer Verschiebung 
des Grundwerts um ± 5 Grauwertpunkte am geätzten Gefüge durchgeführt. 
Die Bestimmung der mittleren Korngröße erfolgte unter Berücksichtigung der Normen 
ASTM E112 [316] und DIN EN ISO [317]. Die Grundlage der Korngrößenanalyse bildete die 
Bestimmung der Sehnenlängen in mindestens zwei Richtungen, was ebenfalls mit der Software 
„ImageAcess“ durchgeführt wurde. Die im Rahmen der Arbeit angegebenen Werte entsprechen 
mindestens zwei Messungen (200-fache Vergrößerung) und stammen von zwei 
unterschiedlichen Proben (Quer- und Längsschnitt, SLM: Würfel- und Zylindergeometrie). 
  





Weiterführende Gefügeuntersuchungen lokaler Probenbereiche erfolgten überwiegend an dem 
Mikroskop „Leo 1530 Gemini“ der Fa. Zeiss unter Verwendung einer 
Beschleunigungsspannung von 20 keV, einer Blendenöffnung von 30 µm und eines 
Sekundärelektronendetektors (SE-Detektor). Für die energiedispersive Röntgenspektroskopie 
(EDX, Blendenöffnung = 60 µm) stand ein „XFlash 4010“ Detektor (Fa. Bruker AXS) zur 
Verfügung. Neben der Analyse ganzer Flächenbereiche (EDX-Mapping, 30 Minuten pro 
Mapping) wurden ferner Mehrpunktmessungen an Gefügebereichen mit 1,5 Minuten Messzeit 
pro Punkt durchgeführt. 
Die lokale chemische Zusammensetzung ausgewählter Gefügebereiche wurde weiterhin durch 
Auger-Elektronenspektroskopie (AES) bestimmt. Die Untersuchungen mittels AES wurden an 
einem Gerät „JAMP 9500“ der Fa. JOEL bei einer Beschleunigungsspannung von 10 keV und 
einem Elektronenstrom von 10 nA durchgeführt. Die Analysen erfolgten unter Hochvakuum 
(3  10-7 Pa) an vorab geschliffenen und polierten Proben, die in einem ersten Schritt durch 
Sputtern mit Argon-Ionen (2 keV, Abtragungsrate = 17 nm/min) gereinigt und über Nacht unter 
Vakuum gelagert wurden. 
Für die qualitative Phasenanalyse ausgewählter Bereiche mittels Elektronenrückstreubeugung 
(EBSD) wurden die Proben nach dem chemisch-mechanischen Polieren einer zusätzlichen 
Vibrationspolitur unterzogen. Die Beugungsbilder konnten bei einer Beschleunigungsspannung 
von 20 keV und einem Kippwinkel von 70 ° mit Hilfe eines „e-FlashHR+ Detektors“ der 
Fa. Bruker Nano GmbH analysiert werden. Der genutzte Detektor ist darüber hinaus mit einem 
LED-System (ARGUSTM) zur Darstellung vorwärtsgestreuter Elektronen (FSE) ausgestattet 
und ermöglicht farbcodierte Aufnahmen mit Orientierungskontrast. Die ARGUS-Aufnahmen 
und die Verarbeitung der Beugungsmuster erfolgten mit Hilfe der Software „ESPRIT 2.1“. Für 
die Auswertung der EBSD-Scans wurde ein Fehlorientierungswinkel von 15 ° sowie eine 
minimale Auflösung von 2 Pixel berücksichtigt. 
Die Bruchflächenanalyse mit maximal 5000-facher Vergrößerung der unter Zug- und 
Druckbelastung geprüften Proben erfolgte mit Hilfe eines Rasterelektronenmikroskops des 
Typs „TM1000“ der Fa. Hitachi (Rückstreuelektronendetektor – BSE). 
Transmissionselektronenmikroskopie 
Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an der Universität São 
Carlos mit Hilfe des Geräts „Tecnai G2 F20“ der Fa. FEI (Beschleunigungsspannung = 200 kV) 
durchgeführt. Für die Arbeiten kamen eine Rastereinheit (RTEM) inklusive Hellfeld- 
(engl.: bright field – BF) sowie ein energiedispersiver Röntgendetektor (Fa. EDAX) zum 
Einsatz. Zusätzlich ist das TEM-Gerät mit einem ASTAR-Analysegerät der Fa. Nanomegas 




ausgestattet, welches unter Nutzung der Elektronenbeugung zur Orientierungskontrast- und 
Phasenanalyse bis 1 nm verwendet werden konnte [318]. Für die TEM-Untersuchungen wurden 
die Proben zunächst mit einem Handpräparator auf eine Dicke von 30 bis 40 µm geschliffen 
und im Anschluss in einer Dimpelstation (Modell: 656, Fa. Gatan) auf 15 µm präpariert. Die 
abschließende Präparation auf eine Dicke von ca. 100 nm erfolgte mittels fokussiertem 
Argon-Ionenstrahl (Modell: 691, Fa. Gatan) bei einer Beschleunigungsspannung von 5 kV und 
einer Behandlungszeit von sechs Stunden. 
4.3.5 Thermische Analyse 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die dynamische Differenzkalorimetrie (DDK) für 
die Analyse der Schmelz- und Umwandlungstemperaturen genutzt. Alle Experimente erfolgten 
unter Argon-Atmosphäre. Das Gewicht der untersuchten Proben betrug 20 bis 30 mg. 
Die Bestimmung der Schmelztemperatur (Ts) der Legierungen Cu-Al-Ni-Mn und 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr erfolgte unter Verwendung eines Messgeräts des Typs „DSC-404 C“ der 
Fa. Netzsch. Die Messungen im Bereich von 40 bis 1200 °C wurden in einem Al2O3-Tiegel mit 
einer Aufheiz- und Abkühlgeschwindigkeit von 20 °C/min durchgeführt. 
Für die Ermittlung der Kennwerte der Martensit-Austenit-Umwandlung zwischen 
Raumtemperatur (RT) und 300 °C wurde ein Messgerät des Typs „DSC-7“ der 
Fa. Perkin Elmer genutzt (Aufheiz- und Abkühlgeschwindigkeit = 10 °C/min). Pro Probe 
erfolgten zwei Temperaturzyklen im Bereich von 40 bis 180 °C sowie von 40 bis 300 °C. Ferner 
wurden Untersuchungen bezüglich der Festphasenumwandlung im Bereich von 40 bis 850 °C 
durchgeführt. Die im Rahmen der Arbeit angegebenen Kennwerte sind aus dem ersten und 
zweiten Temperaturzyklus entnommen und ferner durch mindestens zwei Messungen gemittelt 
worden. Die Analyse des Umwandlungsverhaltens unterhalb Raumtemperatur konnte mit Hilfe 
eines Messgeräts des Typs „DSC-8500“ (Fa. Perkin Elmer) durchgeführt und ausgewählte 
Proben in einem Bereich von -70 bis 200 °C untersucht werden. 
4.3.6 Werkstoffmechanische Prüfung 
Härtemessung 
An den zu untersuchenden Legierungen wurden Makro- und Mikrohärtemessungen 
durchgeführt. Die Makrohärteprüfung nach Rockwell (HRB-Skala) erfolgte an dem Gerät „CV-
600D“ der Fa. CV Instruments unter Nutzung einer Stahlkugel (Kugeldurchmesser = 1/16 Zoll) 
als Eindringkörper. Der Mittelwert der Makrohärte wurde aus mindestens fünf 
Einzelmessungen (Vorkraft = 100 N, Hauptkraft = 880 N, Eindringdauer = 10 Sekunden) 
bestimmt. 
  




Die Mikrohärteprüfung (mindestens fünf Eindrücke) lokaler Probenbereiche nach Vickers 
(Diamantpyramide als Eindringkörper, HV0,1) wurde mit Hilfe eines Messgeräts „HMV-2000“ 
der Fa. Shimadzu sichergestellt. 
Zug- und Druckversuche 
An Probenmaterial der Legierung Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr wurden quasistatische 
Zug- und Druckversuche bei Raumtemperatur an einer 5869-Anlage der Fa. Instron 
(Kraftmessdose: 47 kN) durchgeführt. Die Versuche erfolgten durch die Steuerung der Wegrate 
(Zug = 0,005 mm/s, Druck = 0,003 mm/s) des Traversensystems in Kombination mit einem 
Laserextensometer „P2S-50“ der Fa. Fiedler Optoelektronik. Vor dem Start der Messung wurde 
zunächst eine Vorkraft von 0,5 kN aufgebracht. 
Für den Zugversuch wurde eine Flachprobengeometrie (s. Anhang 9.3, Abb. A9.7) in 
Anlehnung an DIN 50125 [319] verwendet. Die Prüfung der Flachzuggeometrien erfolgte 
durch Einspannen der Proben in Halterelemente, welche anschließend in die Klemmvorrichtung 
der „Instron 5869“ eingesetzt wurden (Abb. 4.4(a)). Eine Ausnahme stellen die 
sprühkompaktierten Proben dar, welche als Rundgeometrie (Zugprobenform A) mit 4 mm 
Probendurchmesser gefertigt und direkt eingespannt wurden. Sowohl für die Zug- als auch für 
die Druckversuche wurden mindestens drei repräsentative Proben für die Bestimmung der 
maximalen Festigkeit bei Bruch (σBr) und der Bruchdehnung (ɛBr) getestet. 
Die Druckversuche erfolgten an zylindrischen, planparallelen Proben mit einem Durchmesser 
von 3 mm und einer Höhe von 6 mm. Das Einsetzen der Proben zwischen die Druckstempel 
erfolgte unter Verwendung von rechteckigen Platten aus WC/Co, an denen 
Streifenmarkierungen (Breite = 1 mm) befestigt wurden und somit eine exakte Wiedergabe der 
Ober- und Unterkante der Proben gewährleisteten (Abb. 4.4(b)). Die Stauchung der Prüfkörper 
während des Druckversuchs konnte unter Auswertung der Streifenpositionen und dem 
Laserextensometer erfasst werden. 
Prüfung der Verformungsrückgewinnung 
Die Untersuchungen zur Rückverformung ausgewählter Proben erfolgten unter 
Druckbelastung. Die Prüfung des Einweg-Effekts sowie der Pseudoelastizität wurde unter 
Nutzung der „Instron 5869“ mit einer konstanten Wegrate von 0,003 mm/s durchgeführt. Für 
das Aufheizen der Proben kamen Heizerstempel zum Einsatz, welche am IFW Dresden 
entwickelt und hergestellt wurden [320] (Abb. 4.4(c) bis (d)). Die Temperatursteuerung wurde 
über eine PID-Regeleinheit sichergestellt. Die Überwachung und Aufzeichnung der 
Probentemperatur erfolgte durch ein direkt an der Probenoberfläche anliegendes 
Thermoelement. Die Versuchsdurchführung mit WC/Co-Platten ist für die Heizerstempel 
übernommen worden, jedoch wurde die Streifenmarkierung auf Basis von selbstklebender Folie 




durch thermisch stabiles TiO2-Material ersetzt. Zunächst wurde das TiO2-Pulver mit Hilfe von 
Ethanol zu einer Suspension verarbeitet und anschließend unter Verwendung einer Airbrush-
Pistole (Modell: AB-200, Fa. Conrad Electronics) auf die WC/Co-Platten aufgebracht. 
Die Versuche bezüglich des Einweg-Effekts (Tab. 4.2) erfolgten bei Raumtemperatur durch 
Belasten ausgewählter Proben bis zu einer Gesamtstauchung von 2 % und anschließendem 
Entlasten sowie Halten auf Vorkraftniveau (0,5 kN). Die Rückgewinnung der Restverformung 
nach dem Zuschalten der Heizerstempel (Zieltemperatur = Af + 20 °C, Aufheizge-
schwindigkeit = 10 °C/min) wurde mit Hilfe des Laserextensometers aufgezeichnet. Für die 
pseudoelastischen Untersuchungen wurden die Proben zunächst auf die entsprechende 
Zieltemperatur (T = Af + 50 °C) erwärmt. Mit dem Erreichen des Sollwerts wurde anschließend 
die Vorkraft von 0,5 kN aufgebracht. Es erfolgte eine zyklische Versuchsführung 
(Belasten, Entlasten) mit der Abfolge: 0,5 % → 1 % → 2 % → 3 % → 4 % → 5 %. 
 
 
Abb. 4.4: Werkstoffmechanische Prüfung der Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen. Fixierung der 
Flachzugproben in gehärteten Stahlbacken für den Einbau in die Klemmvorrichtung der 
INSTRON 5869 (a). Die Streifen in der Mitte der Probe dienen als Markierung für den 
Laserextensometer und gewährleisten den Abgleich der Längenänderung im Versuch. 
Schematische Darstellung des Druckversuchs an zylindrischen Proben unter Nutzung von 
WC/Co-Platten und Markierungen auf Basis von TiO2 (b). Das dreidimensionale CAD-Modell 
zeigt die am IFW Dresden entwickelten Heizerstempel für Druckversuche unter erhöhten 
Temperaturen (c) (Abb. modifiziert [320]). Der Aufbau des Realprüfstands ist in (d) gezeigt. Das 
angedeutete Thermoelement reicht bis in die Heizerstempel hinein und liegt an der 
Prüfkörperoberfläche an. 
 
Die am IFW Dresden durchgeführten Untersuchungen wurden durch weiterführende Tests 
bezüglich des Zweiweg-Effekts und durch Vergleichsmessungen der Pseudoelastizität mit Hilfe 
der direkten Bildkorrelation (engl.: direct image correlation – DIC [87]) an der Universität 
Kassel (Institut für Werkstofftechnik) ergänzt. Die Versuche erfolgten an einem Anlagenaufbau 



















Probenkörper wurden Spannungen von 50 bis 200 MPa genutzt. Die Formänderung während 
des thermischen Zyklierens (1 °C/min) zwischen 100 und 200 °C wurde mit Hilfe der 
Verschiebung des Traversensystems von der Referenzposition analysiert. Die 
Temperatursteuerung erfolgte durch Zu- und Abschalten eines konvektiven Heizsystems. Die 
Temperaturaufzeichnung wurde durch Verwendung eines Pyrometers sichergestellt. Vorab 
erfolgte die Kalibrierung an einer Cu-Al-Ni-Mn-Referenzprobe unter Nutzung von 
Thermoelementen, welche an die Probenoberfläche angeschweißt wurden. 
Tab. 4.2: Auswahl der Probengeometrien und Rückverformungstests für die Legierungen Cu-Al-Ni-Mn 
und Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Das Entlasten erfolgt auf Vorkraftniveau (0,5 kN). 
FG-Effekt Probengeometrie Prüfmethode 
Einweg-Effekt 
Zylinder: 
3 mm Durchmesser, 
6 mm Höhe 
(i) ɛtotal = 2 % (+ Entlasten auf Vorkraft) 
(ii) Aufheizen auf Temperatur > Af 
Pseudoelastizität 
Temperatur > Af: 
(i) ɛtotal = 0,5 – 5 % (kumulativ) 
(ii) Entlasten als Zwischenschritt 
Zweiweg-Effekt 
Quader: 
(3 x 3 x 6) mm3 
(i) Spannung = konst. (50 bis 200 MPa) 




Temperatur > Af: 
(i) ɛtotal = 0,5 – 5 % (kumulativ) 
(ii) Entlasten als Zwischenschritt 
 
Der erläuterte Versuchsaufbau konnte ebenfalls für die pseudoelastischen Versuche genutzt 
werden. Der Aufbau der Bildkorrelationseinheit (DSLR-System „D3200“, Makro-
Zoomobjektiv „AF-S VR Micro Nikkor 105 mm/2.8G IF-ED“, Fa. Nikon) beinhaltete, neben 
dem Kamerasystem, eine Ausleuchtung der zu analysierenden Fläche mit einer LED 
(Modell: XLamp XM-L, Fa. Cree Inc.). Für die spätere Umrechnung der Interferenzphänomene 
(Specklemuster) und deren Veränderung mit steigender Stauchung erfolgte eine zusätzliche 
Kontrastierung der Analyseflächen mit einer Suspension aus Ethanol und Si-Partikeln 
(Fa. Sigma-Aldrich, d50 = 45 µm). Die Auswertung der während des Be- und Entlastens 
aufgenommenen Bilder (hohe Bildrate durch Auslesen der Daten mittels 4-Tap-Verfahren 
[321]) erfolgte mit der Software „VIC-2D“ (Version 2009.1.0 Build 933, Fa. Correlated 
Solutions Inc). Für die Korrelation des Bildmaterials mit den lokal auftretenden Dehnungen 
(von Mises Kriterium) wurde eine Auflösung von 50 x 50 Pixel („subset“) berücksichtigt. Die 
Schrittweite („stepsize“) betrug 2 Pixel. 
 




5 Selektives Laserschmelzen von Cu-Al-Ni-Mn(-Zr) 
Dieses Kapitel beschäftigt sich vordergründig mit der Anpassung der Prozessparameter für die 
Verarbeitung der Legierungen Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr mittels selektiven 
Laserschmelzens. Die Basis bildet eine Analyse der Pulvermaterialien hinsichtlich der 
chemischen Zusammensetzung, der Partikelgrößenverteilung und des Fließverhaltens. Die 
Optimierung der Prozessparameter (Laserleistung, Scangeschwindigkeit, Spurabstand, 
Belichtungsstrategie) wird durch die Bestimmung der relativen Dichte der Kompaktproben 
begleitet und soll zur Auswahl eines Referenzparametersatzes führen. Weiterhin wird der 
Einfluss der Mehrfachbelichtung in Form des zusätzlichen Umschmelzschritts am Beispiel der 
relativen Dichte, der Porengrößen und der Porenverteilung untersucht und diskutiert. 
5.1 Eigenschaften der Pulver 
Die im Rahmen der Arbeit verwendeten Pulvermaterialien zeigen nach der Verdüsung 
hinsichtlich ihrer chemischen Zusammensetzung nur geringe Abweichungen von der 
nominellen Zusammensetzung (vgl. Tab. 5.0). 
Tab. 5.0: Nominelle und experimentell bestimmte chemische Zusammensetzung der Pulver. Die relative 
Standardabweichung (RSD) der Elementebestimmung liegt unterhalb von 1 %. 
 Cu Al Ni Mn Zr O2 H2 
Cu-Al-Ni-Mn 
Nominell (m-%) 81,95 11,85 3,2 3,0 
- 
- 
Pulver (m-%) 81,75 11,84 3,22 2,93 0,016 0,001 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Nominell (m-%) 81,95 11,35 3,2 3,0 0,5 - 
Pulver (m-%) 82,13 11,27 3,2 2,75 0,45 0,009 0,001 
 
Der etwas geringere Mn-Gehalt in beiden Legierungen kommt vermutlich durch geringste 
Abdampfungsreaktionen während der Schmelzverdüsung zustande [213]. Es ist lediglich ein 
sehr kleiner Anteil an Verunreinigungen in Form von Sauerstoff (0,009 – 0,016 m-% bzw. 
90 – 160 ppm) und Wasserstoff (0,001 m-% bzw. 10 ppm) zu verzeichnen, was durch die 
Handhabung der Pulver unter Argon sichergestellt werden konnte. Mit Rissanfälligkeit beim 
Aufschmelzen und Abkühlen der Pulvermaterialien ist daher nicht zu rechnen [322]. Eine 
vollständige Unterdrückung der Oxidation bei kontinuierlicher Verwendung kann jedoch nicht 
erfolgen, da auch Argon in der verwendeten Qualität (Argon 5.0) geringe Mengen an Sauerstoff 
beinhaltet und die große Oberfläche des Pulvers im Vergleich zu einer Kompaktprobe die 
Aufnahme begünstigt [323,324]. Eine Vergleichsmessung nach 20 Stunden Prozesszeit ließ 
eine Sauerstofferhöhung im Falle des Cu-Al-Ni-Mn-Pulvers auf 0,035 m-% (350 ppm) und 
damit eine Verdopplung des Sauerstoffanteils erkennen. 




Die Abb. 5.0(a) und (c) zeigen das Gefüge ausgewählter Pulverpartikel der beiden Legierungen. 
Für die quaternäre Legierung sind equiaxiale Körner mit relativ kleinen Durchmessern von 
10 – 20 µm zu erkennen, was auf die teils sehr hohen Abkühlraten der Teilchen während der 
Gasverdüsung zurückzuführen ist [299]. 
 
 
Abb. 5.0: Übersicht der Partikelanalyse der Kupfer-Basis-Pulvermaterialien (Cu-Al-Ni-Mn: a, b, d und 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr: c). (a) LM-Aufnahme des Pulvermaterials im geätzten Zustand und (b) REM-
Aufnahme unter Nutzung des SE-Kontrastes. Kleinere Pulverpartikel sind sichtbar, wirken 
jedoch nicht als Satelliten, wie es im Bildeinschub (2D-Schnitt via µ-CT) zu sehen ist. Die 
Pulverpartikel zeigen bis auf wenige Ausnahmen keine Hohlräume (blau unterlegt). 
LM-Aufnahme des Pulvermaterials der Zr-haltigen Legierung (c). Der Bildeinschub zeigt eine 
REM-Aufnahme (SE-Kontrast) eines Korngrenzentripelpunkts mit Segregationserscheinungen 
(Pfeil). 3D-Darstellung der mittels µ-CT gescannten Pulverpartikel zur Veranschaulichung der 
Sphärizität ψ und Morphologie (d). 
 
Im Inneren der Körner zeigt sich eine Vielzahl kleiner Martensitvarianten, die auf den an 
Raumtemperatur existierenden β´1-Martensit (Diffraktogramm und Vergleich mit 
Kompaktproben in Kapitel 6.1.1, s. Abb. 6.2) hindeuten. Bereits geringe Zr-Zugaben fördern 
die Kornfeinung in Cu-Al-Ni-basierten Legierungen [30,35,137,138,155], was die feine 
dendritenartige Struktur der Pulverpartikel der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr beweist 
(Abb. 5.0(c)). Dabei ist ein Großteil der Körner aufgrund der Wärmeflussrichtung während der 
Erstarrung von außen nach innen angeordnet bzw. gestreckt. Rasterelektronenmikroskopische 
Untersuchungen (Bildeinschub in Abb. 5.0(c)) zeigen feine Ausscheidungen an den 
Korngrenzen (Pfeilmarkierung). Mittels EDX-Messungen in ausgewählten Gefügebereichen 

























verglichen. Daraus wird ersichtlich, dass sich die chemische Zusammensetzung bezüglich des 
bestimmten Zr-Anteils signifikant voneinander unterscheidet (vgl. Tab. 5.1). 
Tab. 5.1: Ergebnisse der lokalen chemischen Analyse (EDX) des Gefüges ausgewählter Pulverpartikel der 
Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr. 
 Cu Al Ni Mn Zr 
Kornmitte (m-%) 84,9 ± 0,2 9,1 ± 0,3 3,1 ± 0,1 2,6 ± 0,1 0,2 ± 0,1 
Korngrenze (m-%) 84,2 ± 1,0 8,8 ± 0,2 3,3 ± 0,2 2,6 ± 0,1 1,3 ± 0,8 
 
Im Falle von Cu-Al-Ni-Mn-Zr ist zu vermuten, dass sich mit Erstarrung der Pulverpartikel 
bereits kleine Mengen an Y-Phase (isomorphe Phase von (Cu, Ni)2TiAl [34,132,136]) entlang 
der Korngrenzen ausscheiden [32,137]. Vor allem die Zr-Anreicherung entlang der 
Korngrenzen (1,3 ± 0,75 m-%) gegenüber den Gefügebereichen im Inneren des Korns 
(0,16 ± 0,09 m-%) lässt darauf schließen. Wie es in Kapitel 6.3.1 (z. B. Abb. 6.21) gezeigt wird, 
konnte eine eindeutige Phasenbestimmung jedoch erst an wärmebehandelten Kompaktproben 
durchgeführt werden. 
Die Pulver beider Legierungen sind hinsichtlich der Partikelform und der Fließeigenschaften 
untersucht und verglichen worden (vgl. Tab. 5.2). Die ermittelte Partikelgrößenverteilung via 
µ-CT zeigt eine leichte Verschiebung zu einem höheren Anteil an kleineren Partikeln für 
Cu-Al-Ni-Mn (d50 = 48 µm) im Vergleich zu Cu-Al-Ni-Mn-Zr (d50 = 62 µm), was auf die 
unterschiedliche Partikelausbeute der jeweiligen Verdüsungsverfahren zurückzuführen ist 
[299]. Um die Genauigkeit der µ-CT-Analyse abzuschätzen, erfolgte eine zusätzliche Messung 
an Cu-Al-Ni-Mn-Pulver unter Nutzung der Laserbeugung [299,312]. Am Beispiel der 
Summenhäufigkeiten sind nur geringfügige Unterschiede zwischen beiden Untersuchungs-
methoden zu erkennen. Das Cu-Al-Ni-Mn-Pulver weist ebenfalls Partikelgrößen auf, welche 
unterhalb der kleinsten angewendeten Siebmaschung (32 µm) liegen. Die Anteile an kleineren 
Partikeln (d10 = 28 µm) erklären auch das Auftreten der relativ feinen Pulverteilchen in der 
REM-Aufnahme in Abb. 5.0(b). Das für Cu-Al-Ni-Mn-Pulver angewendete, manuelle Sieben 
führt daher nicht zu einer optimalen Trennschärfe. Hingegen durch Nutzung des 
Fliehkraftabscheiders im Falle des Zr-haltigen Pulvers konnte der Partikelgrößenbereich 
unterhalb 32 µm erfolgreich abgeschieden werden. Ein Vergleich der gezeigten Pulverpartikel 
lässt einen hohen Anteil sphärischer Teilchen erkennen. Die Anhaftung kleinerer Pulverpartikel 
an der Oberfläche größerer Teilchen in Form von Satelliten konnte nicht beobachtet werden. 
Ein Vergleich existierender Hohlkugeln (Bildeinschub in Abb. 5.0(b)) mit der Anzahl nicht 
betroffener Partikel verdeutlicht, dass lediglich 2 bis 3 % der Pulverpartikel innere Porosität 
aufweisen. Dabei ist anzunehmen, dass es sich um Einschluss von Prozessgas handelt [325]. 
Der geringe Anteil an Hohlkugeln und die Sphärizität der Pulverpartikel deutet an, dass stabile 
Prozessbedingungen während der Verdüsung gegeben waren. Für beide Pulvermaterialien 
konnte ein hoher Anteil annähernd ideal-sphärischer Partikel (ψ = 0,9 – 1) ermittelt werden 




(Abb. 5.0(d)). Der Partikelanteil für die genannte Sphärizitätsspanne beträgt 93 % 
(Cu-Al-Ni-Mn) bzw. 94 % (Cu-Al-Ni-Mn-Zr). 
Tab. 5.2: Partikelanalyse und Fließfähigkeitsbestimmung der fraktionierten Pulvermaterialien. Die 
Messung mittels Laserbeugung ist als Vergleichsmessung zur Röntgencomputertomographie in 
Bezug auf die Partikelgrößenverteilung zu sehen. 
 
Cu-Al-Ni-Mn Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Laserbeugung µ-CT µ-CT 
d10 (µm) 27 28 41 
d50 (µm) 47 48 62 
d90 (µm) 81 70 86 
µ-CT: Anzahl analysierter Partikel 24369 6458 
µ-CT: Anteil sphärischer Partikel 93 % 94 % 
µ-CT: Partikelanisotropie gering (0 bis 0,5 = 83 %) gering (0 bis 0,5 = 93 %) 
hall flowmeter: Durchflussdauer 26 ± 0,5 Sekunden 26 ± 0,5 Sekunden 
 
Eine Beschreibung der Partikelanisotropie bestätigt die bisherigen Ergebnisse bezüglich der 
Sphärizität, welche sich als eine Annäherung an eine Kugelform verstehen lässt und auch leicht 
elliptische Partikel (ψ = 0,9) umfasst (s. Abb. 5.0(d)). In Bezug auf die Partikelanisotropie 
wurde für beide Pulver ein hoher Anteil an Teilchen detektiert, deren Streckung unterhalb 0,5 
liegt und damit Partikel beschreibt, die von leicht elliptisch bis ideal rund reichen. Das Pulver 
der Zr-haltigen Legierungen zeigt dabei einen erhöhten Anteil an weniger gestreckten Partikeln, 
d. h. in einem Bereich kleiner 0,5 (Cu-Al-Ni-Mn = 83 %, Cu-Al-Ni-Mn-Zr = 93 %). Im 
Vergleich zum Sphärizitätsgrad ist eine genauere Betrachtung der Partikelanisotropie somit 
hilfreich, um selbst kleinere Abweichungen in der Partikelformverteilung zwischen 
unterschiedlich hergestellten Pulvern zu bestimmen. 
Die Fließfähigkeit beider Pulver im angepassten Trichter zeigt einen freien Pulverfluss mit 
Durchflussraten von ca. 26 Sekunden und keine Agglomeration. Als Vergleich sind hier die 
Messungen in [213,229] zu sehen, wobei eine gute Verarbeitung im Förderwellenbeschichter 
der 250HL-Anlage für Stahl (316L: 31 bis 34 Sekunden) und Titanaluminid (TiAl: 16 bis 
25 Sekunden) festgestellt werden konnte. Ein erster Leerungstest an einem mit Cu-Al-Ni-Mn-
Pulver befüllten Beschichter in der SLM-Anlage bestätigte zusätzlich die gute Fließfähigkeit 
der Pulver. 
Im Falle der verwendeten Pulver ist festzuhalten, dass die in VDI 3405 [271] erwähnten 
Anforderungen an das Ausgangsmaterial für SLM-basierte Prozesse erfüllt und damit 
prinzipiell gute Ausgangsbedingungen für die Herstellung gegeben sind. 
5.2 Parameteroptimierung am System Cu-Al-Ni-Mn 
Die Herstellung von Probenkörpern mittels selektiven Laserschmelzens ist von einer Vielzahl 
von Prozessparametern abhängig. Der Einfluss der Laserleistung und der Scangeschwindigkeit 




wurde zunächst an Einzelschmelzbahnen durch Variation der entsprechenden Parameter 
untersucht. Bei der Belichtung des Pulverbetts (Reflektion, Absorption und Transmission von 
Laserstrahlung) muss ein kritischer Energieeintrag überschritten werden, um das aufgebrachte 
Pulvermaterial mit dem darunter liegenden Substrat aufzuschmelzen. 
Generell ist der Volumenenergieeintrag, EV (s. Gleichung 11), bei der Herstellung von SLM-
Proben zu berücksichtigen. Im Falle der Einzelschmelzbahnen ist von einem Energieeintrag 








                   Gleichung 14 
Die Schichtdicke lz bezieht sich im vorliegenden Fall (PL: Laserleistung, vs: Scange-
schwindigkeit) auf eine definiert eingestellte, einmalige Schrittweite der Substratplatte um 
90 µm. Das Pulvermaterial wurde anschließend aufgetragen und die Ausbildung der Schicht 
optisch in der Prozesskammer überprüft, um eine gleichmäßige Verteilung des Pulvers auf der 
Substratoberfläche sicherzustellen. 
5.2.1 Vorauswahl der Prozessparameter 
Wie in Abb. 5.1 zu sehen, erfolgte zu Beginn der Versuche die Herstellung von 
Einzelschmelzbahnen mit Hilfe einer breiten Parameterspanne bezüglich der Laserleistung 
(50 bis 340 W) und der Scangeschwindigkeit (500 bis 3000 mm/s). Betrachtet man die mit einer 
konstanten Scangeschwindigkeit von 1000 mm/s hergestellte Schmelzbahn, ist erkennbar, dass 
nur ein Teil des Pulvermaterials bei einer Leistungen von 100 W (EL = 1,1 J/mm
2) 
aufgeschmolzen wurde (Abb. 5.1(c)). Hierbei spricht man von dem aus der Literatur bekannten 
Phänomen des „Balling“ [257,273,277]. Aufgrund des zu geringen Energieeintrags in diesem 
Leistungsbereich wird nicht genügend Material aufgeschmolzen bzw. das Substrat nur bedingt 
benetzt. Daraus resultiert eine Unterbrechung in der Schmelzfront [48,266] und eine 
teilaufgeschmolzene Bahnmorphologie [268,276]. Fällt der Energieeintrag unter einen 
kritischen Wert (EL = 0,56 – 0,62 J/mm
2) wird keine Schmelzfront bzw. -bahn ausgebildet, was 
sich in Abb. 5.1(b) bei einer Leistung von 50 W (vs = 1000 – 3000 mm/s) sowie 100 W 
(vs = 1000 – 3000 mm/s) erkennen lässt. Kommt es zu einer deutlichen Steigerung der 
Laserleistung (PL = 300 W) und damit zur Erzeugung einer stabilen Schmelzfront, gezeigt in 
Abb. 5.1(d), bildet sich eine kontinuierliche Schmelzbahn mit einer Breite von 137 ± 10 µm 
aus. Für alle angewendeten Laserleistungen (50 bis 340 W) und Scangeschwindigkeiten 
(100 bis 3000 mm/s) erfolgte eine Klassifizierung in Form einer Prozesskarte, die in Abb. 5.2 
dargestellt ist. Durch die Variation der angesprochenen Prozessparameter lassen sich vier 
typische Schmelzbahnmorphologien und ein Bereich ohne Aufschmelzen von Pulvermaterial 
(Gruppe 5) voneinander unterscheiden. Breite (205 bis 496 µm) und kontinuierliche Schmelz-




bahnen mit einer glatten Oberfläche (s. Abb. 5.2(1), PL = 300 W) entstehen bei 




Abb. 5.1: Makroskopische Aufnahme prozessierter Einzelschmelzbahnen auf einem Cu-Al-Ni-Mn-Substrat 
(a). Die Herstellung der Bahnen, gezeigt am oberen Prozessfeld, erfolgte mit Laserleistungen 
und Scangeschwindigkeiten von 50 – 300 W bzw. 500 – 3000 mm/s (b). Bei geringer 
Laserleistung (PL = 100 W) zeigt sich (c) eine teilaufgeschmolzene Schmelzbahn und für die 
gleiche Scangeschwindigkeit (vs = 1000 mm/s) mit (d) hoher Laserleistung prägt sich eine 
kontinuierlich aufgeschmolzene Bahnmorphologie aus. 
 
Eine Steigerung der Scangeschwindigkeit (Abb. 5.2(2), PL = 300 W, vs = 700 mm/s, 
EL = 4,8 J/mm
2) führt zu einer Abnahme der Schmelzbahnbreite und damit zu einer schmalen, 
jedoch weiterhin kontinuierlichen Schmelzbahn (197 ± 6 µm). Die Größe des ausgebildeten 
Schmelzvolumens verringert sich aufgrund des geringeren Energieeintrags, jedoch ist die Breite 
der resultierenden Bahnen immer noch deutlich größer als der Wert des verwendeten 
Laserstrahldurchmessers von 80 µm. Fällt der Wert des Energieeintrags (EL) durch höhere 
Scangeschwindigkeiten weiter ab, ergibt sich eine schmale und diskontinuierlich verlaufende 
Schmelzbahnmorphologie (Abb. 5.2(3), PL = 300 W, vs = 1200 mm/s, EL = 2,8 J/mm
2) mit 
einer Breite von 117 ± 5 µm. Dabei sind auch einzelne Einschnürungen innerhalb der 
Schmelzbahn zu erkennen. Bis zu einer Scangeschwindigkeit von 3000 mm/s (PL = 300 W) 
nimmt die Breite der Bahnen auf 72 ± 1 µm ab und sinkt damit unter den Wert des verwendeten 
Laserstrahldurchmessers. Unter diesen Bedingungen kommt es zur Ausprägung der bereits 
genannten teilaufgeschmolzenen Schmelzbahnmorphologie (Abb. 5.2(4), PL = 300 W, 
vs = 3000 mm/s, EL = 1,1 J/mm
2). 
Die Erzeugung kontinuierlicher Schmelzbahnen konnte in der Literatur für unterschiedlichste 
Legierungen, z. B. Fe-Ni-Cu [241], Fe-Cr-Ni (314L, 316L, 904L) [266,273,274,277,280], NiTi 
[48], Ti-6Al-4V [268,276], TiAl [213,229], Ni-Cr-Mo (Inconel 625, Waspaloy) [253,326] oder 
















Al-Cu [245] erfolgreich durchgeführt werden. Ein Anstieg der Laserleistung führt maßgeblich 
zur Zunahme der Schmelzbahnbreite und kann dafür genutzt werden, auch unter hohen 
Scangeschwindigkeiten durchgängige Schmelzbahnen zu gewährleisten [266,277,280]. Die 
Ergebnisse bezüglich der Schmelzbahnausbildung für Cu-Al-Ni-Mn erweitern die Erkenntnisse 
aus der Literatur um eine Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierung. Bei der Verwendung von 
Laserleistungen (PL) oberhalb von 300 W zeigen sich selbst bei den höchsten 
Scangeschwindigkeiten von 3000 mm/s durchgängig verlaufende, schmale Schmelzbahnen mit 
wenigen Einschnürungspunkten. Eine hohe Laserleistung im SLM-Prozess erweitert daher die 
Herstellungsmöglichkeiten von Cu-Al-Ni-Mn. 
 
 
Abb. 5.2: Übersicht der applizierten Prozessparameter im Falle von Cu-Al-Ni-Mn. Die nummerierten 
Bereiche beziehen sich auf die rechts dargestellten Morphologien der Einzelschmelzbahnen, 
d. h. Gruppe 1: breit und kontinuierlich, Gruppe 2: schmal und kontinuierlich, Gruppe 3: schmal 
und diskontinuierlich sowie Gruppe 4: teilaufgeschmolzen. Parameterkombinationen in Gruppe 
5 zeigen kein Aufschmelzergebnis. Die mit I – III gekennzeichneten Parameterspannen sind für 
die Herstellung erster Kompaktproben verwendet worden (Kapitel 5.2.2). 
 
Auf Basis der gezeigten Untersuchungen kann ein breites Prozessfenster für 
Cu-Al-Ni-Mn und dessen Schmelzbahnen für die Herstellung von Kompaktproben genutzt 
werden. Dabei sind Laserleistungen und Scangeschwindigkeiten für die Herstellung von 
defektfreien Kompaktproben zu verwenden, welche in der Ausbildung einer kontinuierlichen 
Schmelzbahn resultieren [40,48,213,266,327]. Aus diesem Grund werden Parameter-
kombination mit Laserleistungen von 200 bis 300 W und Scangeschwindigkeiten von 200 bis 
700 mm/s (Parameterspanne I, vgl. Abb. 5.2) für die Herstellung erster Kompaktproben 
übernommen. 
5.2.2 Herstellung von Kompaktproben 
Die Herstellung erster Kompaktproben mit Hilfe der abgeleiteten Prozessparameter 
(s. Einzelschmelzbahnversuche) soll zunächst anhand von Abb. 5.3 verdeutlicht und diskutiert 
werden. Durch den Vergleich von µ-CT-Aufnahmen in Abb. 5.3(c) und (d) lässt sich erkennen, 




dass Proben mit geringer Porosität nicht direkt daraus resultieren, dass ein relativ hoher 
Volumenenergieeintrag (EV) für die Herstellung genutzt wird. Genauer gesagt, ergeben sich 
eine Erhöhung der relativen Dichte und eine gleichzeitige Abnahme der Oberflächenrauheit für 
eine bestimmte Kombination aus Laserleistung, Scangeschwindigkeit und 
Schmelzbahnüberlapp. Dies soll weiterhin anhand von Tab. 5.3 verdeutlicht werden. Dabei 
lässt sich der jeweilige Einfluss der Prozessparameter auf die relative Dichte und die 
Oberflächenrauheit (Ra, Rmax) der Proben nachvollziehen. 
 
 
Abb. 5.3: Makroskopische Aufnahme prozessierter Würfelgeometrien und zylindrischer Vergleichskörper 
(a). Die detaillierte Analyse mittels µ-CT zeigt eine Rekonstruktion eines ausgewählten Würfels 
mit (8 x 8 x 8) mm3 und den farblich markierten Analyseebenen für eine Schnittdarstellung (b). 
Schnittdarstellung eines Würfels mit (c) 96,6 % relativer Dichte (EV = 85,2 J/mm3) und (d) 
98,3 % relativer Dichte (EV = 32,4 J/mm3). 
 
Die Variation der Laserleistung (PL = 230 – 300 W), der Scangeschwindigkeit 
(vs = 200 – 700 mm/s) und des Spurabstands (Überlapp: 30 bzw. 50 %) resultiert in einem 
Volumenenergieeintrag von 32,4 bis 91,5 J/mm3. Eine geringe relative Dichte von 96,6 ± 0,2 % 
lässt sich für 85,2 J/mm3 (PL = 230 W, vs = 200 mm/s, 50 % Überlapp) beobachten. Wie es sich 
mit Hilfe der Bildgebung via µ-CT in dem Bildeinschub von Abb. 5.3(c) erkennen lässt, ist die 
geringe Dichte auf einen hohen Anteil an unregelmäßig verlaufenden und lateral ausgeprägten 
Poren zurückzuführen. Dabei ist die verwendete Laserleistung von 230 W (vs = 200 mm/s, 
50 % Überlapp) zu gering, um das gesamte Pulvermaterial innerhalb einer Pulverschicht 
vollständig aufzuschmelzen, obwohl sich für diese Laserleistung und Scangeschwindigkeit 
breite und kontinuierliche Einzelschmelzbahnen erzeugen ließen. Darauf deuten vor allem die 




in den Hohlräumen auftretenden Agglomerate des teilaufgeschmolzenen Pulvers hin. Im 
Gegensatz zu den Versuchen mit Einzelschmelzbahnen müssen für Kompaktproben mehrere 
dieser Schmelzbahnen überlappend erzeugt werden [38,228,234]. Entscheidend für Proben mit 
hoher Dichte ist dabei die schmelzmetallurgische Anbindung zum darunterliegenden Material 
(vertikal) und den benachbarten Schmelzbahnen (lateral), was ein erneutes Umschmelzen 
bereits erstarrter Bereiche bedingt und zusätzliche Energie absorbiert [40,245,327]. Im Falle 
von 230 W Laserleistung reicht die benötigte Energie für die entsprechende Anbindung nicht 
aus. Dabei wirken sich zusätzlich die hohe Reflektivität des Kupfer-Basis-Materials gegenüber 
Laserstrahlung [255,328,329], die höhere Schichtdicke [267] und die verwendeten 
Partikelgrößen bis 90 µm [268,276] negativ aus. Entsprechend lässt es sich erklären, dass eine 
Variation der Scangeschwindigkeit (z. B. vs = 500 mm/s) oder des Überlapps (z. B. 30 %) keine 
Veränderung der Dichte für 230 W Laserleistung herbeiführt. 
Tab. 5.3: Übersicht hergestellter SLM-Würfelproben unter Verwendung der in Kapitel 5.2.1 ausgewählten 
Parameterkombinationen mit 30 % und 50 % Überlapp. Der Einfluss des Volumen-









Rauheit (µm) Relative Dichte 
(%) Ra Rmax 
230 
200 
30 63,9 30 644 96,4 ± 0,1 
50 85,2 32 581 96,6 ± 0,2 
500 
30 36,5 30 612 96,7 ± 0,3 
50 51,1 31 595 96,8 ± 0,2 
280 
200 
30 67,6 29 504 94,9 ± 0,2 
50 91,5 26 485 94,8 ± 0,5 
600 
30 32,4 25 409 98,3 ± 0,1 
50 47,1 23 384 97,8 ± 0,1 
300 
600 
30 34,7 26 420 98,3 ± 0,2 
50 50,5 30 399 97,9 ± 0,3 
700 
30 34,0 29 352 98,6 ± 0,2 
50 47,6 23 419 98,1 ± 0,2 
 
Mit der Erhöhung der Laserleistung auf 280 W (vs = 200 mm/s, 50 % Überlapp) konnte der 
Volumenenergieeintrag auf 91,5 J/mm3 gesteigert werden, jedoch verringert sich, unabhängig 
des Schmelzbahnüberlapps, die relative Dichte auf 94,8 ± 0,5 % bzw. im Falle von 30 % 
Überlapp auf 94,9 ± 0,2 %. Auffällig hierbei ist eine Vielzahl von schmalen Hohlräumen, die 
in Baurichtung über mehrere Schichten verlaufen. Allein die Erhöhung der Laserleistung in 
Anbetracht der geringen Scangeschwindigkeit von 200 mm/s ist daher nicht zielführend, weil 
es zu einem Überhitzen des Schmelzbads [40], d. h. zum Verdampfen von Schmelze [241], 
kommen kann. Wird im Gegenzug die Scangeschwindigkeit auf 600 mm/s erhöht, kann diesem 
Effekt durch die deutlich kürzeren Verweilzeiten der Laserstrahlung im Pulverbett 
entgegengewirkt werden [40]. Obwohl der Volumenenergieeintrag auf 32,4 J/mm3 
(30 % Überlapp) abnimmt, kann ein deutlicher Anstieg der Dichte auf 98,3 ± 0,1 %, wie in 




Abb. 5.3(d) zu sehen, festgestellt werden. In Tab. 5.3 ist neben der Erhöhung der Dichte auch 
eine Verbesserung der Oberflächenzustände hinsichtlich der Rauheitsspitzenwerte Rmax zu 
beobachten, was auf ein effizienteres Aufschmelzen als Folge abgestimmter Parameter 
zurückzuführen ist [268,276,327,329]. Weitere Anpassungen der Laserleistung (PL = 300 W) 
und der Scangeschwindigkeit (vs = 700 mm/s) lassen einen fortlaufenden Anstieg der Dichte 
für einen Schmelzbahnüberlapp von 30 % (98,6 ± 0,2 %) und 50 % (98,1 ± 0,2 %) erkennen. 
Der Einfluss des Energieeintrags, EV, auf die relative Dichte ist abschließend in Abb. 5.4 für 
die Variation aller Prozessparameter (Laserleistung, Scangeschwindigkeit, Schmelzbahn-
überlapp) und der Belichtungsstrategien (A bis F) dargestellt. Die Messungen zeigen einen 
deutlichen Trend für die Zunahme der relativen Dichte der Proben, wenn der 
Volumenenergieeintrag abnimmt. Ähnliche Erkenntnisse lassen sich aus der Literatur für 
mittels SLM verarbeiteten Stahl (X40CrMoV5) entnehmen [218]. Anderen Arbeiten, 
beispielsweise im Bereich von Cu-Legierungen [255], ist eine Zunahme der relativen Dichte 
mit ansteigendem Volumenenergieeintrag zu entnehmen. Damit zeigt sich, dass keine 
Allgemeingültigkeit gilt. Vielmehr bestimmen die aufeinander abgestimmten Prozessparameter 
die relative Dichte der Proben [257]. 
 
 
Abb. 5.4: Abhängigkeit der relativen Dichte von Cu-Al-Ni-Mn-Proben vom Volumenenergieeintrag (a). 
Die mittels µ-CT dargestellten Querschnitte (b bis d) zeigen Probenkörper mit unterschiedlicher 
Dichte. Die höchste Dichte (99,5 ± 0,3 %) weist eine SLRM-Probe (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 
30 % Überlapp, EV = 35,4 J/mm3) auf (d). 
 
Im Falle der hier untersuchten Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierung ergibt sich die vorab 
genannte Beziehung von Energieeintrag, EV, zur relativen Dichte unter Berücksichtigung hoher 






















Bereich führt beispielsweise eine Änderung des Schmelzbahnüberlapps nur zu geringfügigen 
Dichteveränderungen. Die höchste relative Dichte der Proben liegt zwischen 98,4 und 98,9 % 
unter Nutzung eines Volumenenergieeintrags von 30 bis 40 J/mm3. Die Vielfalt an 
Messpunkten in diesem Bereich ist mit der hohen Anzahl an Proben zu erklären, die mit Hilfe 
unterschiedlichster Parameter (z. B. Scangeschwindigkeit = 800 – 1200 mm/s, Belichtungs-
strategie: A bis E) hergestellt und untersucht wurden. Die dazugehörigen Erläuterungen sind 
dem folgenden Kapitel zu entnehmen. 
5.2.3 Parametervariation für Proben mit hoher relativer Dichte 
Bereits am Ende von Kapitel 5.2.1 wurde erwähnt, dass sich besonders die Kombinationen aus 
Laserleistung und Scangeschwindigkeit für die Herstellung von Kompaktproben mit hoher 
Dichte eignen, mit denen sich kontinuierliche Schmelzbahnen erzeugen lassen. Die Probe mit 
der höchsten relativen Dichte aus Tab. 5.3 (PL = 300 W, vs = 700 mm/s, 30 % Überlapp, 
EV = 34,0 J/mm
3) wurde weiterhin mit Laserleistungen von 310 bis 340 W hergestellt. Bei einer 
Laserleistung von 330 W zeigte sich nochmals eine leichte Erhöhung der relativen Dichte auf 
98,8 ± 0,2 %. Basierend auf diesem Ergebnis soll in der Folge untersucht werden, welche 
Dichte für Kompaktproben resultiert, wenn die Scangeschwindigkeit in einem Bereich von 
300 bis 1200 mm/s variiert wird. 
 
  
Abb. 5.5: Veränderung der relativen Dichte mit der Variation (a) der Scangeschwindigkeit (PL = 330 W, 
30 % Überlapp) und (b) des Schmelzbahnüberlapps (PL = 330 W, vs = 740 mm/s). In beiden 
Fällen zeigt sich eine konstante Dichte (Plateau) für verschiedene Parameterkombinationen. Die 
Linien markieren die Grenzen für das Dichteplateau. Die Bildeinschübe zeigen eine µ-CT-
Schnittdarstellung lokaler Porenphänomene mit Blick auf die Oberfläche. 
 
Wie in Abb. 5.5(a) zu erkennen ist, ergibt sich eine konstante Dichte um 98,8 % oberhalb einer 
kritischen Scangeschwindigkeit von 700 mm/s. Interessanterweise bilden sich unter diesen 
Bedingungen schmale und kontinuierliche sowie oberhalb von 1000 mm/s sogar 
diskontinuierliche Schmelzbahnen aus. Nichtsdestotrotz konnte im Falle der Erhöhung der 
Scangeschwindigkeit keine signifikante Veränderung der Dichte ermittelt werden. Obwohl der 
Wert der Scangeschwindigkeit teils stark erhöht wird (z. B. vs = 1200 mm/s), kann man 




erkennen, dass sich der Volumenenergieeintrag im Vergleich zu 740 mm/s (EV = 38,1 J/mm
3) 
nur geringfügig verkleinert (EV = 33,9 J/mm
3). Der Parametersatz mit einer 
Scangeschwindigkeit von 740 mm/s, in Abb. 5.5(a) und (b) mit * gekennzeichnet, stellt in der 
Folge die Parameterkombination dar, welche für die Herstellung von Cu-Al-Ni-Mn zu 
bevorzugen ist (vgl. Tab. 5.4). Neben der hohen relativen Dichte von 98,9 ± 0,1 % (Ra = 17 µm, 
Rmax = 259 µm) zeigt sich, dass der Großteil der detektierten Poren (Anzahl = 1563) einen 
Äquivalentdurchmesser unterhalb 0,09 mm (d90) aufweist. Die kleinsten bzw. größten Poren 
liegen bei 0,03 bzw. 0,45 mm. Hinsichtlich des Laserstrahlschweißens von Nichteisenmetallen, 
also eines artverwandten Verfahrens, würden die genannten Porengrößen auch bei strengen 
Bewertungskriterien (DIN EN ISO 13919-2 [330]) bezüglich der Schweißnaht als zulässig 
gelten. 
Tab. 5.4: Auflistung der relativen Dichte und der Ergebnisse der µ-CT-Analyse (Dichte, Porenverteilung 
und -durchmesser) für SLM-Proben mit unterschiedlichen Parameterkombinationen 
(PL = 330 W). Die Parameter mit 30 % Überlapp symbolisieren in der Folge den 
Referenzparametersatz (vs = 740 mm/s) für Cu-Al-Ni-Mn. Untersuchungen zum Einfluss der 















min / max (mm) 
300 58,2 94,9 ± 0,1 97,6 ± 0,2 0,18 0,04 / 1 
600 35,9 98,4 ± 0,3 99,7 ± 0,2 0,075 0,02 / 0,66 
700 34,9 98,8 ± 0,1 99,6 ± 0,1 0,25 0,03 / 1,37 
800 38,2 98,8 ± 0,1 99,8 ± 0,02 0,175 0,03 / 0,87 
900 33,9 98,9 ± 0,2 99,9 ± 0,01 0,075 0,01 / 0,86 
1000 36,7 98,7 ± 0,3 99,8 ± 0,03 0,175 0,03 / 0,88 




5 27,5 97,8 ± 0,2 99,5 ± 0,04 0,175 0,03 / 0,93 
10 29,2 98,1 ± 0,2 99,7 ± 0,02 0,25 0,03 / 1,37 
15 (A) 30,9 98,8 ± 0,1 99,9 ± 0,02 0,125 0,03 / 0,95 
20 33,0 98,8 ± 0,1 99,9 ± 0,02 0,075 0,03 / 0,55 
25 35,4 98,9 ± 0,1 99,9 ± 0,01 0,09 0,03 / 0,38 
30 38,1 98,9 ± 0,1 99,9 ± 0,01 0,09 0,03 / 0,45 
35 41,3 98,8 ± 0,2 99,8 ± 0,02 0,175 0,03 / 0,88 




98,7 ± 0,2 99,8 ± 0,1 0,125 0,03 / 0,81 
C 98,6 ± 0,1 99,8 ± 0,1 0,15 0,05 / 0,85 
D 97,5 ± 0,3 99,2 ± 0,1 0,25 0,03 / 1,69 
E 98,7 ± 0,1 99,8 ± 0,1 0,125 0,03 / 0,96 
  




Anders ausgedrückt, ist die Qualität der resultierenden Proben (möglichst hohe relative Dichte) 
für die Untersuchungen des mechanischen Verhaltens (Kapitel 7.1 und 7.2) gegeben. Dies 
bestätigt auch der Vergleich der relativen Dichtewerte (archimedisches Prinzip) mit den 
Werten, die mit Hilfe des µ-CTs ermittelt werden konnten. Letztere zeigen einen nahezu dichten 
Probenkörper mit 99,9 ± 0,01 %. An dieser Stelle muss betont werden, dass das untersuchte 
Volumen ((8 x 8 x 8) mm3) aufgrund der limitierten Leistung des Computertomographen in 
Verbindung mit dem Auftreten von Durchstrahlungsfehlern (engl.: feldkamp issues [331]) 
nachträglich reduziert ((7 x 7 x 5) mm3) werden musste. Dies sollte also bei einem 
volumenbezogenen Vergleich zwischen archimedischer Methode und Röntgen-
computertomographie berücksichtigt werden. Anhand der gezeigten µ-CT-Werte lassen sich 
die Einflüsse der Prozessparameter auf die relative Dichte abschätzen, da diese dem Trend der 
Archimedesmessungen folgen (vgl. Tab. 5.4). Hierbei zeigt sich außerhalb des Prozessfensters 
für eine Scangeschwindigkeit von 300 mm/s, dass es zu einem starken Rückgang der Dichte 
(relative Dichte = 94,9 ± 0,1 %, relative Dichte (µ-CT) = 97,6 ± 0,2 %) kommt. Dies steht, wie 
im vorherigen Kapitel diskutiert, in Verbindung mit der hohen Laserleistung, dem folgenden 
Überhitzen des Schmelzbades bei einer geringen Scangeschwindigkeit und dem daraus 
resultierenden Ausbilden kraterförmiger Poren (Bildeinschub in Abb. 5.5(a)). Entsprechend 
steigt die Zahl der Poren (Anzahl = 25185) sowie deren Größe an (d90 = 0,18 mm). Weiterhin 
zeigt sich für Scangeschwindigkeiten von 1200 mm/s eine Verschiebung der Porenverteilung 
(d90 = 0,225 µm, 2915 Poren). Wie es im Bildeinschub in Abb. 5.5(a) für die ausgewählte Probe 
zu sehen ist, bilden sich in Scanrichtung überwiegend gestreckte, teils sehr schmale Poren aus. 
Obwohl durch die Anpassung des Spurabstands ein Schmelzbahnüberlapp von 30 % 
sichergestellt werden konnte, lässt sich bei hohen Scangeschwindigkeiten ein Eintreten von 
Bindefehlern (Delamination) als Folge von Schmelzbahninstabilitäten [250,332] und dem 
Vorauslaufen des Laserstrahls gegenüber der Schmelze (unvollständiges Aufschmelzen) [333] 
nicht gänzlich verhindern. 
Weitere Untersuchungen und Parameteranpassungen erfolgten durch Variation des 
Schmelzbahnüberlapps (Abb. 5.5(b)). Sowohl die Laserleistung (PL = 330 W), als auch die 
Scangeschwindigkeit (vs = 740 mm/s) blieben konstant, wobei der Überlapp im Bereich von 
5 bis 50 % verändert wurde. Der Einfluss des Schmelzbahnüberlapps auf die relative Dichte ist 
weniger stark ausgeprägt, als es für die Scangeschwindigkeit beobachtet werden konnte. Dies 
bestätigen auch die Erkenntnisse aus dem vorherigen Kapitel. Für die Veränderung des 
Schmelzbahnüberlapps (15 bis 35 % Überlapp) und des damit verbundenen Volumen-
energieeintrags (EV = 30,9 – 41,3 J/mm
3) lässt sich ebenfalls eine nahezu konstante relative 
Dichte beobachten. Erst außerhalb dieses Bereichs (5, 10 und 50 % Überlapp) konnten 
geringere Dichtewerte bestimmt werden, was sich ebenfalls in einer Zunahme der Porengröße 
(Bildeinschub für 50 % Überlapp in Abb. 5.5(b)) widerspiegelt. Dies trifft auch für die geringen 




Überlappwerte (5 sowie 10 %) zu. Wiederum konnten für Proben mit geringerer Dichte mehr 
Poren (10 % Überlapp: 3035, 5 % Überlapp: 5024) detektiert werden. Die sich wiederholende 
Anordnung der Poren lässt dabei auf eine fehlende Verschmelzung zwischen den Bahnen durch 
zu große Spurabstände schließen [42,43,332]. 
Eine weitere Möglichkeit zur Untersuchung des Prozessfensters hinsichtlich der resultierenden 
Dichte besteht in der Veränderung der Belichtungsabfolge, was für die Varianten A bis E in 
Tab. 5.4 gezeigt ist. Die Analyse mittels µ-CT ermöglicht zudem eine Veranschaulichung der 
Verteilung und Größe der im Prozess entstandenen Poren. Für die Darstellung der Porosität 
wurden alle Poren auf eine Ebene projiziert, d. h. man blickt von durch die hergestellten 
Probenkörper hindurch (Abb. 5.6). Unter Verwendung von Scanstrategie A, C und E zeigen 
sich für 15 % Schmelzbahnüberlapp nur geringfügige Veränderungen der relativen Dichte 
(98,6 bis 98,8 %, EV = 30,9 J/mm
3) im Vergleich zur SLM-Probe (Scanstrategie A) mit 30 % 




Abb. 5.6: CT-Aufnahmen ausgewählter SLM-Proben ((8 x 8 x 8) mm3). Die Darstellung der ermittelten 
Poren (rot) ist als zweidimensionale Projektion zu verstehen, d. h. es sind Überschneidungen 
mehrerer Artefakte zu berücksichtigen. Die Proben zeigen unterschiedliche Verteilungen als 
Folge der Variation der Belichtungsstrategie (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 15 % Überlapp): 
(a) Strategie A, (b) Strategie C, (c) Strategie D und (d) Strategie E. 
 
Eine Ausnahme stellt Scanstrategie D (Versatzfüllstrategie, Abb. 5.6(c)) dar, für deren Proben 
eine relative Dichte von lediglich 97,5 ± 0,3 % ermittelt werden konnte. Im Zuge der Versatz- 
bzw. Volumenfüllung (Strategie D) findet die Belichtung des Pulvermaterials von den 
Außenseiten bis zur Mitte der entsprechenden Geometrie statt [47]. Abb. 5.6(c) zeigt dabei eine 




höhere Konzentration von Poren im Bereich der Anfangs- bzw. Endpunkte der Belichtung. In 
früheren Arbeiten wurde bereits über die Ausbildung von Instabilitäten an den Anfangs- und 
Endpunkten der Schmelzbahnen berichtet, was hauptsächlich auf die Trägheit der 
Positionierungsspiegel (Laserstrahlung) in den optischen Systemen der Anlagen 
zurückzuführen ist [42,43]. Weiterführende Arbeiten bestätigten diese Annahmen mit Hilfe von 
Simulationsmethoden, wodurch sich vor allem am Anfang (Schmelzbahnerhöhung) und Ende 
(Kraterbildung) der Belichtungspfade entsprechende Poren ausbilden [332]. Im Falle der 
Versatzfüllstrategie (D) erklärt dies die starke Akkumulation von Poren entlang der Anfangs- 
und Endpunkte (Pfeilmarkierung). Ferner zeigt sich eine Anreihung von Poren in der 
Probenmitte, was in dem Bildeinschub in Abb. 5.6(c) anhand einer µ-CT-Schnittdarstellung in 
Baurichtung veranschaulicht wird. Beim Aufschmelzen des Pulverbetts von außen nach innen 
kommt es je Belichtungsvektor zur Pulverkonsolidierung. Dem schließt sich eine Schrumpfung 
des aufgeschmolzenen Volumens als Folge der Erstarrung an. Durch das ringartige Schließen 
der Belichtung verbleibt nicht genügend Pulvermaterial im Zentrum der zu belichtenden 
Fläche. Aus diesem Grund ist das Aufschmelzen von Material an dieser Stelle nicht bzw. nur 
unvollständig gegeben und es kommt zur Kraterbildung. 
Es ist eine deutliche Erhöhung bezüglich der relativen Dichte zu beobachten, wenn eine 
Rotation der Vektorpfade (z. B. Strategie A, Abb. 5.6(a)) zwischen den Schichten angewendet 
wird. Durch die Variation der Anfangs- und Endpunkte entstehen insgesamt deutlich weniger 
Poren [280]. Weiterhin ist die Verteilung der Poren gleichmäßiger. Veränderungen treten ein, 
wenn die Belichtungspfade nicht rotiert werden (z. B. Strategie C, Abb. 5.6(b)). Genauer 
gesagt, lässt sich eine Ansammlung von Poren erkennen, die entlang der Scanrichtung zu finden 
ist [327]. Selbst durch darauffolgende Schichten und Schmelzvorgänge lassen sich diese 
porenbehafteten Zonen nicht ausheilen. Die Porenverteilung für das Scannen mit kurzen, 
rotierenden Vektorpfaden (Strategie E) ähnelt innerhalb der Felder den Ergebnissen bezüglich 
der mit Strategie A hergestellten Proben. Jedoch entstehen in den Überlappbereichen fein 
verteilte Poren (Abb. 5.6(d)). Hier zeigt sich erneut der Einfluss von Schmelzbahninstabilitäten, 
wenn Anfangs- und Endpunkte innerhalb der Belichtungsabfolge nicht durchgängig versetzt 
zueinander angeordnet werden. 
Schlussfolgernd hat die Art der Belichtungsstrategie einen großen Einfluss auf die relative 
Dichte und die resultierende Größe und Verteilung der Poren (vgl. Tab. 5.4). Obwohl sich die 
relative Dichte für die genutzten Scanstrategien annähernd konstant verhält 
(Ausnahme: Strategie D), können komplett unterschiedliche Porenverteilungen festgestellt 
werden. Daher ist von einem Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften auszugehen. Dies 
soll in Kapitel 7.1 (Zugbelastung) und 7.2 (Druckbelastung) untersucht werden.  




5.2.4 Herstellung von Gitterproben 
Die in Abb. 5.7 dargestellten Versuchskörper zeigen eine Auswahl an Proben mit Gitterstruktur 
für die quasistatische Druckprüfung (Abb. 5.7(a) und (b)) und eine Zugfeder für die 
Veranschaulichung des Einweg-Formgedächtniseffekts (Abb. 5.7(c)). Die dargestellten 
Geometrien ließen sich unter Verwendung des Referenzparametersatzes mit 330 W 
Laserleistung, 740 mm/s Scangeschwindigkeit und 30 % Überlapp erfolgreich prozessieren. 
Hierbei zeigt sich der Vorteil der optimierten Prozessparameter, welche aus der Herstellung 
von Einzelschmelzbahnen abgeleitet wurden. Die Variation von Laserleistung und 
Scangeschwindigkeit und deren Anpassung für kontinuierliche Schmelzbahnen führt zu 
Parameterkombinationen, die sich einerseits für die Herstellung von Gitterstrukturen und 
andererseits für die Herstellung von Kompaktproben eignen [257,258]. Dadurch ist es möglich 
die Prozessparameter direkt auf die Herstellung der komplexen Strukturen aus Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierung zu übertragen. Bezüglich der Literatur konnte dies bisher nur am 
Beispiel von NiTi-Legierungen gezeigt werden [37,294]. 
 
 
Abb. 5.7: Herstellung von Gitterstrukturen aus Cu-Al-Ni-Mn. Aufnahme der Gitterprobe mit kubischer 
Einheitszelle (a). Weiterhin ist die Gitterprobe mit 2D-auxetischer Einheitszelle zu sehen (b). 
Die Zugfederprototypen zur Veranschaulichung des Einweg-Formgedächtniseffekts sind in (c) 
gezeigt. 
 
Eine große Bedeutung bei der Herstellung der Gitterstrukturen kommt der Anordnung der 
Proben im Bauraum zu. Aufgrund der relativen schlechten Wärmeleitfähigkeit des metallischen 
Pulverbetts [334] müssen horizontale Streben und Strukturen vermieden werden, da es speziell 
an diesen Stellen zum Wärmestau kommt. Außerdem kann keine Benetzung zu darunter 
liegenden Strukturen aufgebaut werden und in der Folge entstehen unterbrochene Strukturen 
[257,258]. Auf Stützkonstruktionen in diesem Bereich kann nicht aufgebaut werden, weil es 
bei der nachträglichen Entfernung zu einer Teilschädigung der Gitter kommen kann oder bei 
Hinterschneidungen keine Erreichbarkeit für geeignete Werkzeuge gegeben ist. Aus diesem 
Grund ist Stützmaterial nur im Bereich der Deckplatten (Pfeilmarkierungen in Abb. 5.7) für die 
stehend gebauten Proben (kubische Zelle) und an der zur Substratplatte geneigten Fläche der 
Proben (Gitterprobe mit auxetischer Zelle, Zugfeder), die liegend gebaut werden mussten, 










Wölbung der Windungen ergibt, konnten die Windungsstrukturen (Helix) auch ohne die 
Verwendung von Stützen fehlerfrei generiert werden (Abb. 5.7(c)). Dies scheint durch die hohe 
Wärmeleitfähigkeit des Kupfer-Basis-Materials gewährleistet zu sein, wodurch die 
eingebrachte Wärmeenergie beim Schmelzen der oberen Lagen über die Windungsquerschnitte 
effektiv abgeführt werden kann. Auch sonst zeigen die Oberflächen der Windungen nur wenige 
Anhaftungen in Form von Pulvermaterial. Alle Gitterproben konnten durch mechanisches 
Entfernen der Stützstrukturen ohne Beschädigungen von den Substratplatten entnommen 
werden. Eine Übersicht der von Stützmaterial befreiten Gitterstrukturen ist in Abb. 5.8 gezeigt. 
Zunächst wurden die Streben und Knotenpunkte sowie die Dicke der Spiralen in ihrer Breite 
analysiert: 
 Druckprobe mit kubischer Einheitszelle (s. Abb. 5.8(a)): 
Strebendicke = 0,74 ± 0,05 mm, Knotenpunktdicke = 1,4 ± 0,04 mm 
 Druckprobe mit 2D-auxetischer Einheitszelle (s. Abb. 5.8(c)): 
Strebendicke = 0,55 ± 0,05 mm 
 Zugfeder (s. Abb. 5.8(e)): 
Windungsdicke = 1,1 ± 0,03 mm 
Es zeigt sich, dass die ermittelten Messwerte im Bereich der Idealwerte liegen, welche für die 
entsprechenden CAD-Modelle in Tab. 4.1 definiert sind. Es lässt sich ein deutlicher Einfluss 
der Schichtdicke auf die Oberflächenqualität der Gitterproben beobachten. Entlang der 
Seitenflächen sind die einzelnen Schichtlagen deutlich erkennbar. Um eine Verbesserung 
hinsichtlich der Oberflächenqualität zu erreichen, wurden die Gitterstrukturen unter 
Verwendung von Glasperlen gestrahlt. Jedoch ließen sich die Oberflächen nur bedingt glätten, 
da vor allem die an den Oberflächen anhaftenden Pulverpartikel nur schwer entfernt werden 
konnten. Das Anhaften von nichtaufgeschmolzenen Pulverteilchen an den Seitenflächen kann 
besonders für pulverbettbasierte, additiv gefertigte Bauteile beobachtet werden 
[213,293,295,335]. Ausgewählte Pulveranhaftungen lassen sich auch mit Hilfe des µ-CTs für 
die in Abb. 5.8(b) und (d) dargestellten Proben hervorheben. Mit jeder Belichtung wird ein 
relativ hohes Maß an Wärmeenergie im Bereich der zu schmelzenden Strukturen eingeleitet 
und ebenfalls durch Wärmeleitung an das umgebende, nicht aufgeschmolzene Pulvermaterial 
abgegeben. Dies führt maßgeblich zur Anhaftung von Pulverpartikeln und damit zu einer 
erhöhten Rauheit [294,295,336]. Wie es sich anhand der zweidimensionalen µ-CT-Darstellung 
der Gitterstrukturen erkennen lässt, bilden sich an den Oberflächen der Proben fest anhaftende 
Pulveragglomerate aus (Kreis). Dies lässt sich besonders am Beispiel der Gitterprobe mit 
kubischer Einheitszelle verdeutlichen (s. Abb. 5.8(b)). Für die Herstellung der Gitterstreben 
wird das Pulver durch ca. fünf bis sechs Belichtungsschritte aufgeschmolzen. Je Schmelzbahn 
wird zusätzliche Wärmeenergie in das Pulverbett eingebracht, was hauptsächlich zu der 




gezeigten Rauheit führt und eine höhere Anzahl an anhaftenden Pulverpartikeln gegenüber der 
auxetischen Zelle erklärt. Für die Herstellung der 2D-auxetischen Struktur mussten aufgrund 
der dünneren Streben deutlich weniger Schmelzbahnen erzeugt werden (ca. drei Schmelz-
bahnen). Dies wirkt sich positiv auf die Oberflächenzustände aus, denn die Außenflächen der 
Gitterstreben wirken deutlich glatter (s. Abb. 5.8(d)). Dabei lässt sich die Abnahme an 
Agglomeraten bei der 2D-auxetischen Einheitszelle auch am Beispiel der Windungsstreben der 
Zugfeder erkennen (vgl. Abb. 5.8(f)). 
 
 
Abb. 5.8: Übersicht der Druckproben mit (a) kubisch, isotroper Einheitszelle und (c) 2D-auxetischer 
Einheitszelle. Die Zugfeder im unbelasteten Zustand ist in (e) gezeigt. Die Bildeinschübe zeigen 
die entsprechenden Einheitszellen bzw. die Windungen als dreidimensionale µ-CT-
Rekonstruktion. Zur Veranschaulichung des Porenanteils (rot) innerhalb der Gitter dient die 
transparente Darstellung in den Aufnahmen (b), (d) und (f). Die Darstellung der Poren ist als 
Flächenprojektion zu verstehen. 
 
Obwohl sich alle Gitterproben mit Hilfe des Referenzparametersatzes herstellen lassen, ergeben 
sich teils unterschiedliche Anteile an Poren innerhalb der Proben. Zu beachten ist, dass die 
µ-CT-Analysen auf die unterschiedlichen Größen der zu untersuchten Probenkörper bezogen 
werden müssen. Sehr wenige Poren konnten innerhalb der Probe mit kubischer Einheitszelle 
gefunden werden (Volumen: (2,5 x 2,5 x 2,5) mm3, Anzahl = 20, Dichte = 99,96 ± 0,02 %). 
Die Porengrößen (min: 0,023 mm, max: 0,105 mm) und die Verteilung (d90 = 0,070 mm) liegen 
im Bereich der Kompaktproben mit hoher relativer Dichte (vgl. Tab. 5.4). Für die Gitterprobe 
mit 2D-auxetischer Einheitszelle beträgt die Porosität 0,47 % (Volumen: (5 x 5 x 5) mm3, 
Anzahl = 877, Dichte = 99,53 ± 0,04 %), wobei sich ein Großteil der Poren (d90) unterhalb eines 
Äquivalentdurchmessers von 0,105 mm befindet (min: 0,031 mm, max: 0,168 mm). Die 




Herstellung der Zugfeder resultierte in einer relativen Dichte von ca. 99,5 ± 0,1 %, wobei die 
meisten Poren (70 % der gesamten Windungsstruktur erfasst, Anzahl = 4834) einen 
Äquivalentdurchmesser von 0,085 mm nicht überschreiten (min: 0,030 mm, max: 0,138 mm). 
Obwohl bei der Herstellung der Gitterstrukturen und der Kompaktproben die gleichen 
Prozessparameter angewendet wurden, zeigen sich maßgeblich Unterschiede in den maximalen 
Porengrößen. Ein Einfluss der Scanstrategie bei der Herstellung der unterschiedlichen 
Gitterstrukturen kann als Grund für die Abweichungen angesehen werden. Aus diesem Grund 
wurde die Belichtungsabfolge einzelner Schichten für die Herstellung weiterer Gitterproben 
überprüft. Während sich eine Rotation der Schmelzbahnen zwischen den Schichten für die 
kubischen Einheitszellen sowie die Zugfeder ergibt (vgl. Strategie A in Abb. 4.3), erfolgt die 
Belichtung der 2D-auxetischen Einheitszellen immer entlang der Gitterstreben. Dabei wirkt 
keine Vektorrotation. Da sich innerhalb der Schmelzbahnen in Abhängigkeit der Pulvergrößen 
immer wieder kleinere Instabilitäten bilden können [245], agglomerieren diese im weiteren 
Verlauf des Schichtaufbaus und es lassen sich größere Poren detektieren. Diese Ergebnisse 
können in Analogie zu den Erkenntnissen bezüglich der Kompaktproben (vgl. Abb. 5.6(b)) 
genutzt werden. Allerdings ist ein direkter Vergleich zwischen Gitter- und Kompaktproben 
aufgrund der unterschiedlich analysierten Volumen nur bedingt möglich. 
Aus den genannten Erkenntnissen lässt sich ableiten, dass die Herstellung von Gitterstrukturen 
mit Hilfe der vorab durchgeführten Parameteroptimierungen erfolgreich durchgeführt werden 
kann. Trotz gleicher Prozessparameter ergeben sich durch die verschiedene Auslegung sowie 
Belichtung der Einheitszellen signifikante Unterschiede in Bezug auf die Oberflächenqualität, 
die relative Dichte und die Porenverteilung. Durch Rotation der Belichtungspfade zwischen den 
einzelnen Schichten kann die Qualität der Gitterstrukturen verbessert werden und sollte für 
entsprechende Strukturen gewährleistet sein. 
5.3 Mehrfachbelichtung im SLM-Prozess 
Basierend auf den Parameteroptimierungen aus Kapitel 5.2.3 kann festgehalten werden, dass 
die Herstellung von Kompaktproben mit einer relativen Dichte von ca. 99 % möglich ist. 
Obwohl die Dichte für eine Reihe von Kombinationen aus verschiedenen Laserleistungen, 
Scangeschwindigkeiten und verändertem Schmelzbahnüberlapp konstant blieb, ist es nicht 
möglich gewesen, Proben mit 100 % Dichte herzustellen. Der für 90 µm Schichtdicke 
optimierte Parametersatz (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 30 % Überlapp, EV = 38,1 J/mm
3) 
eignet sich für eine Herstellung von SLM-Proben mit hoher Aufbaurate (s. Gleichung 12: 
VR = 8,7 mm3/s) und hoher relativer Dichte (ca. 99 %). Aus diesem Grund werden die 
genannten Parameter auch für die Mehrfachbelichtung genutzt. 




Eine Möglichkeit bereits optimierte Prozessparameter zu nutzen und weitere Dichteerhöhungen 
zu erreichen, besteht in einem Umschmelzen vorab generierter Schichten [242,280,282,283]. 
Mit Hilfe einer zusätzlichen Volumenbelichtung (Strategie F) kann die Restporosität gezielt 
reduziert werden und gleichzeitig dazu dienen, die Oberflächen der Probenkörper zu glätten 
[223,282]. 
Die genutzten Umschmelzparameter, die zunächst für ausreichend hohe Umschmelztiefen 
optimiert werden müssen, umfassen die Laserleistung, die Scangeschwindigkeit und den 
Überlapp der erzeugten Einzelschmelzbahnen. 
5.3.1 Optimierung der Umschmelzparameter 
Die Bestimmung geeigneter Umschmelzparameter und des damit verbundenen Prozessfensters 
soll mit Hilfe der Herstellung von Einzelschmelzbahnen erfolgen. Einerseits konnte mit diesem 
Schritt die Anpassung der Prozessparameter für Cu-Al-Ni-Mn-Proben effizient durchgeführt 
werden (Kapitel 5.2.1 und 5.2.2). Andererseits ist bekannt, dass sich mit Hilfe von 
Einzelschmelzbahnversuchen die Parameter wie Laserleistung oder Scangeschwindigkeit für 
weitere verfahrensfremde Legierungen gut abschätzen lassen [213,229,337]. 
Das Ergebnis der Umschmelzversuche in Abhängigkeit von den verwendeten Energieeinträgen 
soll zunächst diskutiert werden. Im Falle des Umschmelzens von Cu-Al-Ni-Mn kann der 
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Die Optimierung der Umschmelzparameter unter Verwendung von Cu-Al-Ni-Mn-
Substratplatten erfolgt ohne Auftrag von Pulvermaterial. Zusätzlich zu einer fokussierten Lage 
des Laserstrahls (F = 0, Strahldurchmesser = 80 µm) werden alle Umschmelzversuche mit 
einem unterfokussierten Laserstrahl (F = 4) durchgeführt (Strahldurchmesser = 130 µm). 
Damit soll ein mögliches Verdampfen von Material bei der Wechselwirkung zwischen 
Festkörperoberfläche und Laserstrahl unterbunden werden [237,337]. Für ausgewählte 
Laserleistungen (PL = 300 – 340 W) und Scangeschwindigkeiten (vs = 500 – 2500 mm/s) 
ergibt sich ein nahezu linearer Zusammenhang zwischen dem Energieeintrag und der 
Schmelzbahnbreite (s. Abb. 5.9(a)). Es zeigen sich drei Schmelzbahnmorphologien, die je nach 
Energieeintrag, ET, ausgebildet werden (vgl. Abb. 5.9(b) bis 5.9(d)). Breite, kontinuierlich 
verlaufende Schmelzbahnen (Breite: 237 bis 261 µm) bilden sich bei Verwendung einer 
Scangeschwindigkeit von 500 mm/s, unabhängig von der Laserleistung, was einem 
Energieeintrag von 0,6 J/mm (PL = 300 W) und 0,68 J/mm (PL = 340 W) entspricht. Die 
Erhöhung der Scangeschwindigkeit auf 740 mm/s führt zur Abnahme der Schmelzbahnbreite 
auf Werte von 167 ± 1 µm (PL = 300 W, ET = 0,4 J/mm) und 198 ± 3 µm (PL = 340 W, 




ET = 0,46 J/mm) als Folge des geringeren Energieeintrags (vgl. Tab. 5.5). Selbst bei 
Scangeschwindigkeiten von 900 mm/s (150 ± 1 µm, PL = 330 W, ET = 0,37 J/mm) und 
1500 mm/s (115 ± 6 µm, PL = 330 W, ET = 0,22 J/mm) bilden sich noch kontinuierlich 
verlaufende Schmelzbahnen aus. Für diese Parameterkombinationen wurden für die 
Einzelschmelzbahnversuche mit Pulver (Kapitel 5.2.1) bereits erste Schmelzbahn-
einschnürungen und teils diskontinuierliche Bahnformen beobachtet. 
 
 
Abb. 5.9: Einfluss des Energieeintrags, ET, auf die Breite aufgeschmolzener Einzelbahnen 
(PL = 300 – 340 W). Die dazugehörigen Bahnmorphologien unterscheiden sich in Abhängigkeit 
des Energieeintrags: (b) breit und kontinuierlich (PL = 330 W, vs = 500 mm/s, ET = 0,66 J/mm), 
(c) schmal und kontinuierlich (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, ET = 0,45 J/mm) und (d) schmal und 
diskontinuierlich (PL = 330 W, vs = 1500 mm/s, ET = 0,22 J/mm). Die Aufnahmen wurden als 
dreidimensionale Visualisierung extrahiert und in der Höhe digital vergrößert, um die 
Schmelzbahnbreite einfacher analysieren zu können. 
 
Für das Umschmelzen ergibt sich eine direkte Einkopplung der Wärmeenergie unterhalb der 
Substratoberfläche, was in Kombination mit den hohen Laserleistungen sowie hohen 
Scangeschwindigkeiten zu einer stabilen Schmelzfront führt. Anhand von Abb. 5.9 stellt sich 
eine weitere Abnahme der Schmelzbahnbreite, beispielsweise bis Scangeschwindigkeiten von 
1500 mm/s, ein. Rutscht der Energieeintrag unter eine kritische Grenze von 0,17 J/mm 
(PL = 340 W, vs = 2000 mm/s), ergeben sich erste Einschnürungen (s. Abb. 5.9(d)) und eine 
diskontinuierliche Bahnmorphologie. Für einen weiteren Anstieg der Scangeschwindigkeit auf 
2500 mm/s (ET = 0,14 J/mm) zeigen sich teilaufgeschmolzene Schmelzbahnen. Diese 
Erscheinungen sind vergleichbar mit dem „Balling“-Effekt, der sich bei der Herstellung von 
Einzelschmelzbahnen im Pulverbett (Kapitel 5.2.1) erkennen ließ. Es lässt sich daher festhalten, 
dass der Energieeintrag, ET, in diesem Bereich nicht hoch genug ist, um eine durchgängige 
Schmelzbahn zu erzeugen.  




Nach der Auswertung der Schmelzbahnversuche sind ausgewählte Umschmelzparameter für 
die sich anschließende Belichtung von (4 x 4) mm2 großen Flächen anzuwenden. Im Detail 
wurden Prozessparameter gewählt, welche einem Energieeintrag von 0,22 < ET < 0,66 J/mm 
entsprechen. Die genutzten Spurabstände beim Umschmelzen (hr) können Tab. 5.5 entnommen 
werden und beziehen sich auf einen Schmelzbahnüberlapp von 30 bis 90 %. 
Tab. 5.5: Übersicht ausgewählter Prozessparameter (vs, ET, hr bzw. Überlapp) für das Umschmelzen von 
Cu-Al-Ni-Mn mit 330 W Laserleistung (Br: Schmelzbahnbreite, tr: Umschmelztiefe). Der 















500 0,66 241 ± 10 
0,17 30 203 ± 70 2,3 ± 0,5 
0,12 50 163 ± 16 1,8 ± 0,3 
0,06 75 208 ± 60 2,3 ± 0,5 
0,03 90 237 ± 40 2,6 ± 0,3 
740 0,45 194 ± 4 
0,14 30 84 ± 20 0,9 ± 0,2 
0,10 50 105 ± 30 1,2 ± 0,2 
0,05 75 137 ± 30 1,5 ± 0,2 
0,02 90 123 ± 30 1,4 ± 0,1 
900 0,37 150 ± 1 
0,11 30 61 ± 20 0,7 ± 0,2 
0,08 50 85 ± 20 0,9 ± 0,2 
0,04 75 113 ± 30 1,3 ± 0,2 
0,02 90 129 ± 30 1,4 ± 0,1 
1500 0,22 115 ± 6 
0,09 30 65 ± 10 0,7 ± 0,1 
0,06 50 55 ± 10 0,6 ± 0,1 
0,03 75 51 ± 10 0,6 ± 0,1 
0,01 90 49 ± 10 0,5 ± 0,1 
 
Um die weitere Anpassung der Umschmelzparameter zu vereinfachen, blieb die Laserleistung 
konstant (PL = 330 W). Das Ziel des zweiten Versuchs besteht in der Bestimmung der 
Umschmelztiefen (tr) der belichteten Flächen. Damit lässt sich abschätzen, wie tief die mittels 
SLM erzeugten Schichten aufgeschmolzen werden können. Für ein Vergleich der 
Umschmelztiefe mit der im SLM-Prozess genutzten Schichtdicke (Schrittweite der Plattform) 
wird das Verhältnis aus ermittelter Umschmelztiefe zur Schichtdicke (lz = 90 µm) gebildet und 
dieser Kennwert im weiteren Verlauf der Arbeit als Umschmelzkoeffizient, RC, bezeichnet. Für 
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Die Ergebnisse bezüglich der ermittelten Umschmelztiefen und -koeffizienten in Abhängigkeit 
der genutzten Umschmelzparameter sind in Tab. 5.5 zusammengefasst und weiterhin in 
Abb. 5.10 grafisch dargestellt. Alle mittels Umschmelzens hergestellten Schichten zeigen eine 




ausgeprägte Umschmelztiefe mit wenigen, lokalen Abweichungen (vgl. Abb. 5.10(a) bis 
5.10(c)). Die größten Umschmelzkoeffizienten (RC = 1,8 – 2,6) ergeben sich für die 
Parameterkombinationen mit der geringsten Scangeschwindigkeit von 500 mm/s, was die 
höchsten Energieeinträge bewirkt. Die Umschmelzparameter aus diesem Bereich können daher 
genutzt werden, um ungefähr zwei Schichten, die mittels des SLM-Verfahrens vorab erzeugt 
wurden, umzuschmelzen (s. Abb. 5.10(a)). Wie sich anhand der Ergebnisse beobachten lässt, 
nimmt der Umschmelzkoeffizient mit steigender Scangeschwindigkeit deutlich ab 
(s. Abb. 5.10(d)). Erfolgt das Umschmelzen mit Werten von 740 oder 900 mm/s, sinkt der 
Umschmelzkoeffizient auf 1,4 (vs = 900 mm/s, 90 % Überlapp) bzw 1,2 (vs = 740 mm/s, 
50 % Überlapp). Die Ausbildung der Umschmelzschicht für eine Scangeschwindigkeit von 
740 mm/s (50 % Überlapp) ist in Abb. 5.10(b) zu sehen und verdeutlicht, dass mehr als eine 
vorab aufgeschmolzene Pulverschichtlage (SLM) umgeschmolzen werden kann. Im Bereich 
der hohen Scangeschwindigkeiten (vs = 1500 mm/s, s. Abb. 5.10(c)) ergeben sich nur noch 
geringfügige Veränderungen, wenn beispielsweise der Schmelzbahnüberlapp von 30 % 
(RC = 0,7 ± 0,1) auf 90 % (RC = 0,5 ± 0,1) erhöht wird. Bis zu einer Scangeschwindigkeit von 
900 mm/s ergeben sich stark unterschiedliche Umschmelzkoeffizienten in Abhängigkeit des 
Schmelzbahnüberlapps. Die Scangeschwindigkeit von 900 mm/s stellt somit eine obere 
kritische Grenze dar. 
 
  
Abb. 5.10: Querschliffe umgeschmolzener Substratplatten (Schmelzfronten: blau) für drei unterschiedliche 
Parameterkombinationen: (a) vs = 500 mm/s, 50 % Überlapp, (b) vs = 740 mm/s, 50 % Überlapp 
und (c) vs = 1500 mm/s, 30 % Überlapp. Die entsprechenden Umschmelztiefen betragen 
163 ± 50, 105 ± 30 bzw. 65 ± 10 µm. Das Umschmelzen am Beispiel von vorab erzeugten 
Schichten mittels SLM ist schematisch dargestellt und bezieht sich auf ein RC von (a) 1,8, (b) 1,2 
und (c) 0,7. Zusammenhang des Umschmelzkoeffizienten in Abhängigkeit der genutzten 
Scangeschwindigkeit (vs = 500 – 1500 mm/s) (d). Der Einfluss des Spurabstands, hr, ist im 
Bildeinschub gezeigt. 
 
Gegenüber der Scangeschwindigkeit ergibt sich kein eindeutiger Trend für die Entwicklung der 
Umschmelztiefen, wenn der Spurabstand und damit der Schmelzbahnüberlapp variiert 

















(vgl. Tab. 5.5). Damit bleibt zu vermuten, dass lediglich geringe Mengen an Wärmeenergie bei 
der Belichtung der Oberflächen akkumuliert werden, was an den entsprechend hohen 
Scangeschwindigkeiten in Verbindung mit einer Scanlänge von 8 mm (Würfelkantenlänge) 
liegen kann. Die jeweilige Schmelzbahn ist bereits erstarrt, bevor der benachbarte Bereich 
aufgeschmolzen und damit die sich anschließende Belichtung abgeschlossen wird. Daher bleibt 
die Umschmelztiefe lokal nahezu unbeeinflusst. 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass sich mit Hilfe unterschiedlicher 
Umschmelzparameter eine Vielzahl an Umschmelzkoeffizienten (0,5 < RC < 2,6) einstellen 
lassen. Im nachfolgenden Kapitel soll der Einfluss der Umschmelzparameter auf die relative 
Dichte von SLRM-Proben untersucht werden. Die Auswirkungen auf die Gefüge- und 
Umwandlungseigenschaften werden in Kapitel 6.2.3 beleuchtet. 
5.3.2 Herstellung und Dichte von SLRM-Proben 
Die Parameter für das Umschmelzen der Oberflächen wurden ebenfalls für die Herstellung von 
SLRM-Proben genutzt. Der Schichtaufbau mittels SLM erfolgte mit den Prozessparametern des 
Referenzparametersatzes, d. h. PL = 330 W, vs = 740 mm/s und 30 % Überlapp. Um den 
Einfluss der Prozessparameter auf die relative Dichte zu untersuchen, wird im Folgenden der 
Volumenenergieeintrag beim Umschmelzen, EV, r, genutzt. Dieser ergibt sich in Anlehnung an 
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Beim Umschmelzen von Oberflächen ergeben sich im Vergleich zum Aufschmelzen des 
Pulvers geringfügige Veränderungen bezüglich des Spurabstands. Dieser wird bekanntlich von 
der Breite der Schmelzbahnen abgeleitet [43] und orientiert sich an den Messwerten (hr) aus 
Tab. 5.5. 
Die relative Dichte in Abhängigkeit der verwendeten Umschmelzparameter (PL = 330 W, 
vs = 500 – 1500 mm/s, 30 bis 90 % Überlapp) kann Tab. 5.6 entnommen werden. Es lässt sich 
erkennen, dass ein zusätzlicher Umschmelzschritt nicht automatisch eine Erhöhung der 
relativen Dichte bewirkt. Im Vergleich zu den SLM-Proben führten nur wenige 
Parameterkombinationen zur Herstellung von Kompaktproben mit erhöhter relativer Dichte. 
Eine direkte Korrelation mit dem Volumenenergieeintrag konnte im Gegensatz zu den SLM-
Proben nicht beobachtet werden. Die Proben mit der höchsten relativen Dichte (99,5 ± 0,3 %) 
lassen sich beim Umschmelzen durch Nutzung einer Scangeschwindigkeit von 740 mm/s und 
einem Überlapp von 30 % herstellen. Eine Erhöhung der Probendichte im Vergleich zur 
SLM-Referenzprobe (98,9 ± 0,1 %) kann somit erreicht werden, was sich aufgrund des 
zusätzlichen Umschmelzschritts mit einer Eliminierung von kleinen Poren [284] sowie durch 




eine Verbesserung der Oberflächengüte [223,241,242,282,283] erklären lässt. Weiterhin zeigt 
sich für die Kombination der genannten Parameter eine Abnahme in der Rauheit der 
Oberflächen und den Rauheitsspitzenwerten. Generell wird das Maß der Rauheit durch die 
verwendeten Partikelgrößen bestimmt [267]. Aufgrund der genutzten Pulverfraktion 
(32 bis 90 µm) liegen die Werte der vorliegenden Proben (vgl. auch Tab. 5.3) deutlich über den 
Werten (ca. 5 µm für Partikelgrößen von 30 bis 63 µm) anderer Forschungsarbeiten [283]. 
Tab. 5.6: Übersicht der Prozessparameter (PL = 330 W) beim Umschmelzen und Einfluss auf die Rauheit 
(Ra, Rmax) sowie die relative Dichte von SLRM-Proben. Der Einfluss des Energieeintrags, EV, r, 














30 14 190 43,1 98,9 ± 0,1 
SLRM (2) 50 21 426 61,1 98,0 ± 0,5 
SRLM (3) 75 18 456 122,2 98,1 ± 0,4 
SLRM (4) 90 18 467 244,4 98,4 ± 0,1 
SLRM (5) 
740 
30 10 204 35,4 99,5 ± 0,3 
SLRM (6) 50 22 484 49,5 97,4 ± 0,1 
SLRM (7) 75 20 339 99,1 98,0 ± 0,5 
SLRM (8) 90 19 381 247,7 97,5 ± 0,4 
SLRM (9) 
900 
30 15 422 37,0 99,2 ± 0,1 
SLRM (10) 50 15 300 50,9 98,6 ± 0,2 
SLRM (11) 75 25 528 101,9 97,5 ± 0,3 
SLRM (12) 90 15 370 203,7 98,1 ± 0,5 
SLRM (13) 
1500 
30 23 457 27,2 97,8 ± 0,1 
SLRM (14) 50 25 373 40,7 97,6 ± 0,1 
SLRM (15) 75 29 470 81,5 98,4 ± 0,6 
SLRM (16) 90 23 394 244,4 97,9 ± 0,3 
 
Die µ-CT-Untersuchungen der Würfelproben in Abb. 5.11(a) zeigen die charakteristischen 
Oberflächen ausgewählter SLM- und SLRM-Proben. Basierend auf den Ergebnissen aus 
Tab. 5.6 lässt sich erkennen, dass auch ein Umschmelzen mit 30 % Überlapp und einer 
Scangeschwindigkeit von 500 mm/s (ELa = 43,1 J/mm
3) bzw. 900 mm/s (ELa = 37,0 J/mm
3) zu 
Dichtewerten führt, die im Bereich der SLM-Probe (SLRM (1): 98,9 ± 0,1 %) oder oberhalb 
dieses Werts (SLRM (9): 99,2 ± 0,1 %) liegen. Weiterhin können Proben mit hohen Energie-
einträgen (EV, r, = 203,7 J/mm
3, vs = 900 mm/s, 90 % Überlapp) hergestellt werden, die sich im 
Bereich der relativen Dichte von SLM-Proben (SLRM (12): 98,1 ± 0,5 %) befinden. Im Falle 
der Porosität erfolgten µ-CT-Untersuchungen an den in Abb. 5.11 gezeigten Proben 
(SLM, SLRM (5), SLRM (12)). Die analysierten Volumen und detektierten Poren sind den 
dreidimensionalen Aufnahmen in Abb. 5.11(a) zu entnehmen. Die Aufnahmen der SLM-
Referenzprobe und der Probe mit der höchsten relativen Dichte (SLRM (5)) unterscheiden sich 
vor allem in der Gesamtanzahl der detektierten Poren (SLM: 1563, SLRM (5): 988). Die 




jeweiligen Äquivalentdurchmesser der detektierten Poren sind in Abb. 5.11(b) als Histogramm 
gegenübergestellt. Für das analysierte Volumen der SLM-Referenzprobe ergibt sich eine 
Porosität von 0,1 ± 0,2 % und eine Porenverteilung (d90) von 0,09 mm. Der Großteil der Poren 
liegt daher unterhalb von 0,1 mm. Die Porenanzahl in diesem Bereich nimmt im Falle der 
SLRM (5)-Probe deutlich ab (d90 = 0,11 mm). Jedoch konnten auch Poren detektiert werden, 
die einen erhöhten Durchmesser gegenüber den SLM-Vertretern zeigen (Porendurchmessermax: 
SLM = 0,45 mm, SLRM (5) = 0,7 mm). Aufgrund der geringen Anzahl der größeren 
Hohlräume wird die Probendichte allerdings nicht signifikant beeinflusst, was die Messwerte 
des archimedischen Verfahrens bestätigen. 
 
 
Abb. 5.11: Rekonstruierte Aufnahmen von additiv hergestellten Würfelproben unter Nutzung der 
Röntgencomputertomographie (a). Die dargestellten Vertreter stellen den Zustand der SLM-, 
SLRM (5)- und SLRM (12)-Probe dar. Die transparenten Projektionen zeigen das analysierte 
Volumen (Volumen: grün, Poren: rot) von (7 x 7 x 5) mm3. Die detektierten Porengrößen, die 
Porenverteilung und die entsprechenden Dichtewerte sind in (b) bzw. (c) gezeigt. 
 
Wenn der genutzte Energieeintrag, EV, r, beim Umschmelzen, wie bei der SLRM (12)-Probe, 
ansteigt, verschiebt sich die Porenverteilung zu größeren Werten (d90 = 0,25 mm). Die 
SLRM (12)-Probe und deren Porenverteilung wurde ebenfalls mit der SLM-Probe in 
Abb. 5.11(c) verglichen. Obwohl sich die relative Dichte mit 98,1 ± 0,5 % im Bereich der 
(a)
SLM SLRM (5) SLRM (12)
(b) (c)
SLM, ρrel = 98,9  0,1 %
SLRM (5), ρrel = 99,5  0,3 %
SLM, ρrel = 98,9  0,1 %
SLRM (12), ρrel = 98,1  0,5 %




SLM-Referenzprobe befindet, resultiert eine höhere Anzahl an Poren (3249). Zusätzlich 
konnten maximale Porengrößen von 1 mm detektiert werden. Da die Anzahl dieser Hohlräume 
bei lediglich zwei bis drei Poren liegt, wurden die entsprechenden Größen im Histogramm nicht 
aufgeführt. 
Aus den Erkenntnissen bezüglich des zusätzlichen Umschmelzschritts lässt sich ableiten, dass 
die relative Dichte und die Oberflächenqualität von SLM-Proben durch die Mehrfachbelichtung 
verbessert werden können. Zwar ergibt sich durch den zusätzlichen Umschmelzschritt eine 
annähernde Verdopplung der Prozesszeit (vgl. Ergebnisse in [242]), jedoch kann durch die 
Auswahl unterschiedlicher Umschmelzparameter Einfluss auf die Ausbildung der Gefüge und 
die resultierenden Eigenschaften genommen werden. Dies soll am Beispiel der 
Pseudoelastizität in Kapitel 7.4 gezeigt und diskutiert werden. 
5.4 Herstellung von Cu-Al-Ni-Mn-Zr-Kompaktproben 
Am Beispiel der Legierung Cu-Al-Ni-Mn konnte bereits ein Referenzparametersatz erarbeitet 
werden, der sich für die Herstellung von Kompaktproben mit hoher relativer Dichte eignet. Die 
entsprechenden Parameter (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 30 % Überlapp) wurden als erste 
Orientierungswerte für die Verarbeitung der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr genutzt. 
In der Regel wirken sich bereits geringe Veränderungen bezüglich der chemischen 
Zusammensetzung oder der Partikelgrößenverteilung auf den SLM-Prozess aus. In der Literatur 
wird erwähnt, dass bei der Nutzung gleicher Prozessparameter für artähnliche Legierungen mit 
Einschränkungen bezüglich der resultierenden Dichte zu rechnen ist [213,229,245,266]. Am 
Beispiel der Legierungen Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr sollte dies untersucht und 
zunächst mit der Herstellung von Einzelschmelzbahnen begonnen werden. Dabei sind die 
resultierenden Schmelzbahnmorphologien in Anlehnung an Cu-Al-Ni-Mn zu bewerten. 
 
 
Abb. 5.12: Makroskopische Aufnahme prozessierter Einzelschmelzbahnen aus Cu-Al-Ni-Mn-Zr (a). Die 
Variation der Scangeschwindigkeit (vs = 300 – 1500 mm/s) und Laserleistung 
(PL = 300 – 330 W) erfolgte in Richtung der Pfeile. Detailaufnahme der Einzelschmelzbahnen 
(PL = 330 W, oben: vs = 700 mm/s, unten: vs = 800 mm/s) (b). Die Vergrößerung zeigt einen Teil 
der kontinuierlichen Schmelzbahn (Breite = 216 ± 11 µm). Nutzung der Spurabstände und 
Parameterkombinationen für die Herstellung von zylindrischen Probenkörpern 











Wie in Abb. 5.12(a) gezeigt, wurde eine Reihe von Einzelschmelzbahnen aus 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr mit Laserleistungen von 300 bis 330 W und Scangeschwindigkeiten von 300 
bis 1500 mm/s erzeugt. In Abb. 5.12(b) ist eine vergrößerte Aufnahme zweier ausgewählter 
Schmelzbahnen gezeigt, welche eine schmale und kontinuierliche Schmelzbahnmorphologie 
aufweisen. Die Breite der oberen Schmelzbahn befindet sich mit 216 ± 11 µm im Bereich der 
Schmelzbahn von Cu-Al-Ni-Mn (216 ± 5 µm), die mit den gleichen Prozessparametern 
(PL = 330 W, vs = 700 mm/s) und einer Schichtdicke von 90 µm hergestellt wurde. Obwohl 
sich die Schichtdicke für die Zr-haltige Legierung mit 80 µm von Cu-Al-Ni-Mn unterscheidet, 
kann man am Beispiel der Einzelschmelzbahnen eine gute Überführbarkeit der 
Prozessparameter für die Herstellung der Schmelzbahnen aus Cu-Al-Ni-Mn-Zr beobachten. 
Der geringe Unterschied innerhalb der Schichtdicken hat somit keinen bedeutenden Einfluss 
auf das Aufschmelzen der Pulver für die Erzeugung der Schmelzbahnen. 
In der Folge sollen unterschiedliche Prozessparameter und die resultierende Dichte der Proben 
mit der Referenzprobe aus Cu-Al-Ni-Mn verglichen werden. Die Variation der 
Prozessparameter ermöglicht eine Herstellung von Proben mit 98,3 bis 99,8 % relativer Dichte 
(vgl. Tab. 5.7). 
Tab. 5.7: Übersicht der SLM-Probe (Cu-Al-Ni-Mn) und der Prozessparameter für die Verarbeitung von 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Die Variation der Prozessparameter umfasst die Laserleistung, die 
















SLM 330 740 0,13 30 38,1 98,9 ± 0,1 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Variation der Laserleistung 
SLM+Zr 
300 
740 0,13 30 
39,0 98,3 ± 0,1 
340 44,2 99,5 ± 0,3 
350 45,5 99,2 ± 0,4 




63,5 98,6 ± 0,6 
800 0,13 39,7 99,4 ± 0,4 
850 0,13 37,3 99,0 ± 0,2 
900 0,11 35,3 98,5 ± 0,3 
Variation des Schmelzbahnüberlapps 
SLM+Zr 330 740 
0,16 15 34,8 97,5 ± 0,2 
0,13 30 42,9 99,2 ± 0,1 
0,11 40 50,7 99,8 ± 0,2 
0,09 50 55,7 99,6 ± 0,1 
 
  




Wie bereits für die Untersuchungen der quaternären Legierung gezeigt werden konnte, ergeben 
sich unter Verwendung von Laserleistungen größer 300 W eine Vielzahl von 
Parameterkombinationen, welche für die Herstellung von Proben mit hoher relativer Dichte 
genutzt werden können. Es ist zu erkennen, dass die relative Dichte (99,2 ± 0,1 %) der 
Zr-haltigen Probe (PL = 330 W, vs = 700 mm/s, 30 % Überlapp,) etwas über dem Wert der 
SLM-Probe (98,9 ±0,1 %), die mit Hilfe des Referenzparametersatzes für Cu-Al-Ni-Mn 
hergestellt wurde, liegt. In Bezug auf die Partikelformverteilung (AP kleiner 0,5: 93 %) kann 
sich der etwas höhere Anteil weniger gestreckter Pulverpartikel des Zr-haltigen Pulvers 
(vgl. Tab. 5.2) positiv auf die Schüttdichte und damit auf die Verdichtung des Pulverbetts 
auswirken [268]. Weiterhin ist der Energieeintrag, EV, bei der Herstellung geringfügig größer 
(SLM: EV = 38,1 J/mm
3, SLM+Zr: EV = 42,9 J/mm
3), was ein stärkeres Aufschmelzen des 
Pulvers begünstigt und zur Erhöhung der relativen Dichte beitragen kann [245,248,267]. Die 
mittels µ-CT ermittelten Werte hinsichtlich der detektierten Poren zeigen beispielsweise im 
Vergleich zur SLM-Probe (1563 Poren, d90 = 90 µm, min: 30 µm und max: 450 µm) eine 
geringere Anzahl an Poren (876 Poren, d90 = 150 µm, min: 20 µm und max: 1340 µm). 
Unter Berücksichtigung des Volumenenergieeintrags lässt sich erkennen, dass ein Anstieg 
durch die Erhöhung des Schmelzbahnüberlapps auf 40 (hc = 0,11 mm) bzw. 50 % 
(hc = 0,09 mm) zu einer weiteren Erhöhung der relativen Dichte (99,8 ± 0,2 bzw. 99,6 ± 0,1 %) 
im Vergleich zur Probe mit 30 % Überlapp führt. Für eine maximal hohe relative Dichte der 
Proben sollte der Schmelzbahnüberlapp nicht unterhalb von 30 % liegen, da es sonst, wie am 
Beispiel der Probe mit 15 % Überlapp gezeigt (vgl. Tab. 5.7), zu einem Abfall der relativen 
Dichte auf 97,5 % kommt. Im Gegensatz zur Zr-freien Legierung, deren relative Dichte für 
einen Überlapp von 15 bis 35 % annähernd konstant blieb, ergeben sich somit Einschränkungen 
für die Verarbeitung der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr. 
Geringe Scangeschwindigkeiten (vs = 500 mm/s, EV = 63,5 J/mm
3) bewirken eine erhöhte 
Porosität (98,6 ±0,6 %) als Folge der lokalen Überhitzung des Schmelzbades durch einen zu 
hohen Volumenenergieeintrag [40,248,250,266]. Für deutlich höhere Scangeschwindigkeiten 
(vs = 800 – 850 mm/s) ist die Abnahme der Schmelzbahnbreite zu berücksichtigen 
[245,250,332]. Mit einem Schmelzbahnüberlapp von 30 % konnten jedoch auch hier hohe 
relative Dichten von 99,4 bzw. 99,0 % erreicht werden. Unter Berücksichtigung der in Tab. 5.7 
gezeigten Scangeschwindigkeiten sollten Werte von 700 bis 850 mm/s für eine hohe maximale 
Dichte genutzt werden. 
Für die Verarbeitung der Zr-haltigen Legierung mittels selektiven Laserschmelzens ist 
festzuhalten, dass die optimierten Prozessparameter für Cu-Al-Ni-Mn auch für die Herstellung 
von Cu-Al-Ni-Mn-Zr (s. Abb. 5.12(c)) genutzt werden konnten. Dies wurde vor allem durch 
die systematische Variation der Parameter für beide Legierungen und die hohe Leistungsdichte 
der SLM-Anlage, was die Verarbeitung von kupferbasierten Legierungen verbessert, 




begünstigt. Aufgrund der höchsten relativen Dichte wird der Parametersatz mit 40 % 
Schmelzbahnüberlapp (PL = 330 W, vs = 740 mm/s) als Referenzparametersatz für die 
Zr-haltige Legierung ausgewählt. 
 




6 Gefüge und Umwandlungsverhalten von Cu-Al-Ni-Mn(-Zr) 
Im Anschluss an die Optimierung der Prozessparameter für die Herstellung von Cu-Al-Ni-Mn 
und Cu-Al-Ni-Mn-Zr mittels selektiven Laserschmelzens werden im Rahmen dieses Kapitels 
die Gefüge und das Umwandlungsverhalten untersucht. Dabei werden die Eigenschaften des 
SLM-Materials mit den Eigenschaften der konventionell hergestellten Proben verglichen. 
Aus der Literatur ist bekannt, dass die chemische Zusammensetzung der Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen einen großen Einfluss auf die Phasenbestandteile des Gefüges und 
die Umwandlungseigenschaften besitzt. Zunächst soll die chemische Zusammensetzung der 
Proben beider Legierungssysteme untersucht werden. Ein erster Vergleich hinsichtlich der 
chemischen Zusammensetzung (vgl. Tab. 6.0) zeigt keine nennenswerten Unterschiede. 
Tab. 6.0: Nominelle und experimentell bestimmte chemische Zusammensetzung für konventionell und 
additiv hergestellte Proben. Die Ergebnisse der SLM- bzw. SLM+Zr-Probe stellen die Werte der 
entsprechenden Referenzparametersätze dar. Die relative Standardabweichung (RSD) der 
Elementebestimmung liegt unterhalb von 1 %. 
m-% Cu Al Ni Mn Zr O2 H2 
Cu-Al-Ni-Mn 
Nominell 81,95 11,85 3,2 3,0 
- 
- 
IC 81,86 11,79 3,21 2,84 0,002 
0,001 
SC 81,95 11,83 3,21 2,82 0,001 
SF 81,74 11,74 3,18 2,98 0,006 
SLM 81,79 11,84 3,21 2,90 0,015 
SLRM (5) 81,70 11,84 3,22 2,91 0,010 
SLM+280 °C 81,75 11,80 3,19 2,91 0,009 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Nominell 81,95 11,35 3,2 3,0 0,5 - 
SC+Zr 81,83 11,36 3,18 2,94 0,5 0,004 
0,001 SF+Zr 81,78 11,25 3,16 2,96 0,47 0,003 
SLM+Zr 82,00 11,23 3,24 2,73 0,45 0,010 
 
Die Nutzung reiner Elemente und die Herstellung und Verarbeitung unter Argon gewährleisten, 
dass sich keine nennenswerten Verunreinigungen in Form von Sauer- oder Wasserstoff in den 
Proben befinden. Allerdings zeigt sich bei den SLM-Proben gegenüber den konventionellen 
Vertretern ein leicht erhöhter Sauerstoffwert (1500 ppm), was bereits für die Pulver festgestellt 
werden konnte (vgl. Tab. 5.0). Hierbei lassen sich jedoch keine Unterschiede zwischen den 
Sauerstoffanteilen im Pulver und den Kompaktproben (Cu-Al-Ni-Mn, Cu-Al-Ni-Mn-Zr) 
feststellen. Es ist daher festzuhalten, dass die Verarbeitung der beiden Legierungen unter 
Argon-Atmosphäre einen ausreichenden Schutz gegenüber Oxidation und unabhängig von der 
Prozesszeit bietet. Die resultierenden Mn-Gehalte (maximaler Verlust: 0,3 m-%) bestätigen die 
leichten Abdampfungsreaktionen während der Probenherstellung. Nach aktuellem 




Erkenntnisstand führen Abweichungen in diesem Bereich jedoch nicht zu nennenswerten 
Veränderungen bezüglich der Gefügeausbildung und des Umwandlungsverhaltens [63]. 
6.1 Mikrostrukturelle Untersuchungen an Cu-Al-Ni-Mn 
Für beide Legierungen sollen im Laufe des folgenden Kapitels die Gefügebesonderheiten durch 
die Nutzung unterschiedlicher Herstellungsmethoden untersucht und verglichen werden. 
Zunächst werden die Gefüge der unterschiedlich prozessierten Probenkörper auf Basis von 
Cu-Al-Ni-Mn gezeigt. Weiterhin soll analysiert werden, welche Einflüsse sich bezüglich der 
Herstellung auf die Umwandlungseigenschaften (Temperatur, Enthalpie, Hysterese) ergeben. 
Dabei steht vor allem das selektive Laserschmelzen im Fokus, wobei die Wirkung 
unterschiedlicher Prozessparameter sowie die Nutzung einer Substratheizung und der 
Mehrfachbelichtung auf die Umwandlungstemperaturen untersucht werden soll. 
6.1.1 Phasenbildung und Gefüge 
Wie sich anhand der vorab gezeigten Ergebnisse in Tab. 6.0 erkennen lässt, konnten mit Hilfe 
der genutzten Herstellungsverfahren Proben mit hoher Reinheit und chemischen 
Zusammensetzungen im Bereich der nominellen Werte erzeugt werden. Aufgrund der stark 
unterschiedlichen Abkühlbedingungen der jeweiligen Herstellungsmethode resultieren Gefüge, 
die sich bezüglich der mittleren Korngröße und der Korngrößenverteilung deutlich voneinander 
unterscheiden. Eine Übersicht metallographisch präparierter Querschliffe bei geringer 
Vergrößerung ist in Abb. 6.0 gezeigt. 
 
 
Abb. 6.0: Lichtmikroskopische Übersichtsaufnahmen (geätzter Zustand) des Gefügequerschnitts der 
Legierung Cu-Al-Ni-Mn für das (a) Induktionsgussmaterial (IC), (b) die sprühkompaktierte 
Probe (SF, Bild modifiziert nach [29]), (c) die Kupferkokillengussprobe (SC) und (d) den SLM-
Probenkörper. Das Gefüge der SLM-Probe zeigt den Zustand einer Würfelprobe in Baurichtung. 
 
Aufgrund der relativ großen Abmessungen der verwendeten Kokille, sowie der geringsten 
Abkühlraten von ca. 10 – 200 K/s [297], wurden die größten Kornabmessungen (s. Abb. 6.0(a)) 
für die induktionsgegossene Probe mit 712 ± 112 µm ermittelt. Für die Bestimmung der 




Korngröße wurden die Sehnenlängen für alle untersuchten Gefüge in zwei Richtungen 
gemessen, der entsprechende Mittelwert in die mittlere Korngrößenkennzahl, G, umgerechnet 
und anhand des ASTM E112 Standards in die mittlere Korngröße (Kugeläquivalentwert) 
überführt. Generell lässt sich die Bestimmung der Kennzahl G wie folgt definieren [338]: 
  298,3log6457,6 3  LG                Gleichung 18 
, wobei L3 die mittlere Sehnenlänge repräsentiert. Im Folgenden wird der Begriff der mittleren 
Korngröße verwendet. Im Falle der übrigen Herstellungsvarianten nimmt die Korngröße von 
den sprühkompaktierten Vertretern (138 ± 28 µm), über die Kupferkokillengussprobe 
(76 ± 4 µm) bis hin zum SLM-Material (Würfelgeometrie: 45 ± 35 µm) deutlich ab. Die 
Entnahme der Proben für das sprühkompaktierte Material erfolgte im oberen Teil des 
Halbzeugs (s. Abb. 6.0(b)). Erst in diesem Bereich konnte eine gleichmäßige Verteilung von 
annähernd gleichgroßen Körnern über einen größeren Probenquerschnitt gewährleistet werden 
[29]. Die konventionell hergestellten Proben (SF, SC) zeigen globulare Körner, wodurch die 
charakteristische Kornstreckung um 100 % liegt (vgl. Tab. 6.1). Am Beispiel des Gussmaterials 
(IC) lassen sich gestreckte Körner erkennen, die der Erstarrungsrichtung, d. h. dem Wärmefluss 
von Probenmitte zum -rand, folgen. Im Gegensatz dazu zeigen die SLM-Proben, unabhängig 
von ihrer Geometrie, anisotrope Gefüge [41] mit einer dominanten Kornstreckung in 
Baurichtung (Würfel: 243 ± 47 %, Zylinder: 260 ± 20 %, Zugfeder: 149 ± 23 %). 
Tab. 6.1: Übersicht der Korngrößenanalyse der Cu-Al-Ni-Mn-Proben im Ausgangszustand. Die 
Ergebnisse der SLM-Proben (Würfel, Zylinder, Zugfeder) beziehen sich auf die Gefüge in 
Baurichtung. 
 IC SF SC 
SLM 
Würfel Zylinder Zugfeder 
Kornform gestreckt globular globular bis gestreckt 
Mittlere Korngröße 
(µm) 
712 ± 112 138 ± 28 76 ± 4 45 ± 33 48 ± 23 52 ± 25 
Sehnenlänge in x 
(µm) 
603 ± 138 92 ± 15 58 ± 1 28 ± 1 30 ± 1 33 ± 2 
Sehnenlänge in y 
(µm) 
499 ± 127 108 ± 18 58 ± 4 69 ± 16 77 ± 5 50 ± 11 
Kornstreckung y/x 
(%) 
82 ± 2 117 ± 5 99 ± 4 243 ± 47 260 ± 20 149 ± 23 
 
Für eine weitere Charakterisierung repräsentativer Gefügebereiche erfolgten EBSD-Analysen, 
welche die Unterschiede zwischen den Mikrostrukturen hervorheben können. Ein Vergleich 
der entsprechenden Aufnahmen ist in Abb. 6.1 gezeigt. Die mittels des ARGUS-Systems 
gezeigten, farbcodierten Aufnahmen stellen die bereits genannten Unterschiede in der 
Korngröße und der Kornform dar. 
  





Abb. 6.1: Typische Kornmorphologien und Detailaufnahmen des Gefüges der Probenkörper (a) IC, (b) 
SF, (c) SC und (d) SLM. Die Aufnahmen sind unter Nutzung des ARGUS-Systems als Bilder mit 
Orientierungskontrast gezeigt (SLM: in Baurichtung). Die Bildeinschübe (rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen, SE-Kontrast) zeigen die Größenunterschiede der unterschiedlich 
ausgerichteten Martensitvarianten (SLM: in Belichtungsrichtung). 
 
Weiterhin lässt sich der bei Raumtemperatur befindliche Martensit und die Anordnung 
unterschiedlich ausgerichteter Martensitvarianten erkennen. Durch eine Phasenanalyse der 
gezeigten Querschnitte mittels EBSD konnte erkannt werden, dass lediglich β 1-Martensit 
gebildet wurde. Das martensitische Gefüge kann ferner in den Bildeinschüben in Abb. 6.1 
gezeigt werden. 
Unabhängig von der genutzten Herstellungsmethode (IC, SF, SC, SLM) ist es möglich, 
martensitische Proben zu erzeugen. Dies kann durch die XRD-Versuche bzw. den 
charakteristischen Röntgendiffraktogrammen in Abb. 6.2 gezeigt werden. Die Entstehung von 
β 1-Martensit beginnt im Allgemeinen für die in dieser Arbeit untersuchte quaternäre Legierung 
bei einer Temperatur um 100 °C [29,32,69]. Die Ausbildung oxidischer Verbindungen oder der 
spröden Gleichgewichtsphase γ2 (Cu9Al4, s. Anhang 9.1, Tab. A9.2) kann durch die geringen 
Restsauerstoffanteile in der Legierung bzw. die genutzten Abkühlraten unterdrückt werden. 
Demgegenüber zeigt das Cu-Al-Ni-Mn-Pulver, dass während der Verdüsung der Schmelze 
nicht alle Pulverpartikel martensitisch erstarren und partiell β1-Austenit im Gefüge verbleibt. 
In Abhängigkeit von der Partikelgröße ist anzunehmen, dass sich die Abkühlgeschwindigkeit 
(Inertgasverdüsung: ca. 106 K/s [299]) zwischen den Pulverteilchen unterscheidet und dies 
Auswirkungen auf die Phasenbildung hat.  





Abb. 6.2: Röntgendiffraktogramme ausgewählter Proben der Legierung Cu-Al-Ni-Mn. Gezeigt ist der 
Bereich der Reflexe zwischen 16 und 36 Grad (2-Theta, Reflexe normiert). Als Gitterprobe 
wurde die Druckzelle mit kubischer Einheitszelle ausgewählt. 
 
Hierbei ist zu beachten, dass die Phasenbildung von Cu-Al-Ni-Legierungen maßgeblich vom 
Al-Gehalt beeinflusst wird [28,54]. Im Falle eines lokal geringeren Al-Gehalts 
(Inhomogenitäten), der sich beispielsweise durch unterdrückte Diffusionsvorgänge (schnelle 
Abkühlung) ergibt, kann dies zu einer lokalen Erhöhung der Martensit-Start-Temperatur (Ms) 
bis hin zur Unterdrückung der Martensitbildung führen [23,28]. Generell stellt das 
Vorhandensein der β1-Phase im Pulver keine Limitierung für die Phasenbildung der 
SLM-Proben dar, weil durch das vollständige Aufschmelzen des Pulvermaterials die Bildung 
eines martensitischen Gefüges in den SLM-Proben sichergestellt werden kann (vgl. Abb. 6.2). 
Im Falle der SLM-Proben konnten Gefüge mit chemischer Homogenität erzeugt werden, wie 
es ferner in Kapitel 6.2.1 gezeigt wird. 
Mit Zunahme der Abkühlgeschwindigkeiten nimmt, neben der Korngröße, auch die Breite der 
Martensitvarianten ab [178]. Gefügebereiche mit kleineren Varianten lassen sich zwar ebenfalls 
in der IC- und SF-Probe finden, jedoch überwiegt der Anteil breiter und parallel zueinander 
angeordneter Martensitnadeln. Für die schneller abgekühlten Proben (SC, SLM) ergeben sich 
geringere Korngrößen und daher mehr potentielle Martensit-Martensit-Grenzflächen, wodurch 
eine Anzahl an kleinen und schmalen sowie kurzen Varianten im Gefüge beobachtet werden 
kann. Dies konnte ebenfalls für eine quinäre Legierung (Cu-11,88Al-5,6Ni-2,01Mn-1,01Ti) 
gezeigt werden, welche als Induktionsgussprobe (gröberes Korn) mit einer 
schmelzgesponnenen Probe (feines Gefüge) verglichen wurde [59]. Eine Auswahl an 
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen (SE-Kontrast, Bildeinschübe in Abb. 6.1) zeigt 
Beispiele für die Unterschieden in der Größe der Martensitvarianten. Eine hohe Anzahl an 
Martensit (β 1) Austenit (β1)




unterschiedlich orientierten Varianten lässt sich innerhalb der ehemaligen β1-Körner erkennen. 
Die Martensitnadeln unterschiedlicher Orientierungen sind vielfältig verschachtelt und 
teilweise gegeneinander versetzt („Zick-Zack-Muster“ [59]). Vor allem entlang des 
Probenquerschnitts lässt sich erkennen, dass die Varianten senkrecht zur Baurichtung 
verlaufen. Gezeigt wird dies anhand einer isometrischen Gefügedarstellung eines 
SLM-Zylinders in Abb. 6.3(a). 
 
 
                  
Abb. 6.3: Isometrische, lichtmikroskopische Darstellung des Gefüges (geätzter Zustand) eines SLM-
Zylinders (a). TEM-Aufnahme eines martensitischen Gefügebereichs (b). Der Bildeinschub zeigt 
die mittels des ASTAR-Systems durchgeführte lokale Phasenanalyse (rot: β 1, schwarz: keine 
Indizierung möglich) der lokalen Martensitvarianten auf Basis der Elektronenbeugung. 
 
Für die SLM-Proben ergibt sich eine breite Verteilung an unterschiedlichen Korngrößen unter 
Berücksichtigung der Gefüge in Belichtungsrichtung. Hierbei bilden sich verstärkt kleinere, 
equiaxiale Körner (wenige Mikrometer) in den Schmelzbahnüberlappbereichen aus (Bereich i, 
vgl. Abb. 6.3(a)) und resultieren maßgeblich aus dem erneuten Umschmelzen des vorab 
erstarrten Materials [42,47,227]. Eine globulare Kornform dominiert ebenfalls im Randbereich 
von SLM-Proben. Dabei folgen die Körner der rundlichen Form des Schmelzbads und erstarren 
globular, wobei die zur Schmelzbahn benachbarten, nicht aufgeschmolzenen Pulverpartikel 
zusätzlich als Keimplätze dienen können, wenn diese mit der Schmelze der zu erzeugenden 
Einzelschmelzbahn benetzt werden [339]. Zwischen den Bereichen kleinerer Körner bilden sich 
deutlich gestreckte Körner, die eine Länge von bis zu 80 µm aufweisen (Bereich ii, 
vgl. Abb. 6.3(a)) und in Richtung des Wärmeflusses ausgerichtet sind [264]. Diese 
Unterschiede verdeutlichen die Anisotropie der mittels SLM hergestellten Proben und deren 
Gefüge. Hierbei erinnern die markanten Korngrößenunterschiede an bimodale Gefüge 
[340,341]. Im Gegensatz zur Belichtungsrichtung tritt eine starke Kornstreckung in 




Baurichtung ein (s. Abb. 6.1(d) und Abb. 6.3(a)) [254]. Obwohl die mittlere Sehnenlänge 
(Würfel: 69 ± 16 µm, Zylinder: 77 ± 5 µm) unterhalb des theoretischen Werts der Schichtdicke 
(lz = 90 µm) liegt, können einzelne Körner über mehrere Schichten hinweg wachsen 
(Epitaxie [60]). Die Gründe für dieses Verhalten ergeben sich aus der wiederkehrenden 
Belichtungsabfolge und dem erneuten Aufschmelzen von vorab erzeugten Schichten, wobei die 
kristallographische Orientierung des darunter liegenden Schichtmaterials übernommen wird 
[42,43]. Oftmals bilden sich zunächst equiaxiale Körner in den ersten Schichten aus, die in der 
Folge von einzelnen in Baurichtung verlaufenden Körnern abgelöst werden. Die 
Besonderheiten der SLM-Gefüge (Würfel, Zylinder, Blöcke) konnten auch am Beispiel der 
Gitterproben beobachtet werden (Druckzellen, Zugfeder). Die entsprechenden Aufnahmen sind 
in Anhang 9.5.2 (s. Abb. A9.9 bis A9.11) zusammengestellt. 
Ausgewählte Untersuchungen des Gefüges im Bereich von wenigen Nanometern erfolgten mit 
Hilfe hochauflösender Transmissionselektronenmikroskopie. Dies kann am Beispiel des 
SLM-Zylinders in Abb. 6.3(b) veranschaulicht werden. Hierbei lassen sich ebenfalls 
unterschiedlich große Varianten erkennen. Innerhalb der Martensitnadeln bilden sich weitere 
sehr kleine und parallel zueinander angeordnete Varianten. Die lokale Phasenanalyse mittels 
des ASTAR-Systems (s. Bildeinschub in Abb. 6.3(b)) lässt die Ausbildung der β´1-Phase bis zu 
einer Auflösungsgrenze von 1 nm erkennen. Damit können die Ergebnisse der vorab erläuterten 
EBSD- und XRD-Untersuchungen bestätigt werden. Hierbei soll noch einmal betont werden, 
dass die in der vorliegenden Arbeit genutzte quaternäre Legierung einen Al-Gehalt von ca. 
11,85 m-% aufweist. Cu-Al-Ni-basierte Legierungen mit Al-Gehalten von 13 m-% und höher 
zeichnen sich durch ein Gefüge bestehend aus β´1- und γ´1-Martensit aus [23,117,118,342]. Der 
Al-Gehalt der untersuchten Cu-Al-Ni-Mn-Legierung (Proben: IC, SF, SC, SLM) liegt weit 
unterhalb dieses Masseanteils (vgl. Tab. 6.0). Daher wird, auch unter Berücksichtigung der 
EBSD-, der XRD- sowie der TEM-Untersuchungen, von der alleinigen Existenz der β´1-Phase 
an Raumtemperatur ausgegangen [28,99,315]. 
6.1.2 Martensitische Umwandlung 
Die martensitischen Proben der Legierung Cu-Al-Ni-Mn werden in diesem Kapitel hinsichtlich 
des Umwandlungsverhaltens untersucht. Für alle Vertreter (IC, SF, SC, SLM) soll zunächst der 
gesamte Temperaturbereich gezeigt werden, in dem das Umwandlungsverhalten während des 
Aufheizens und des Abkühlens beobachtet wurde. Die Kurven des 1. (Punkt-Strich-Linie) und 
des 2. Zyklus sind in Abb. 6.4 gegenübergestellt. Weiterhin sind die charakteristischen 
Umwandlungstemperaturen As, Af, Apeak, Ms, Mpeak, Mf, T0 sowie die thermische Hysterese 
(∆THysterese) und die Umwandlungsenthalpie beim Aufheizen (∆HM→A) in Tab. 6.2 aufgelistet. 
Alle hergestellten Proben wandeln beim Aufheizen von Martensit in Austenit (Abkühlen: 




Austenit in Martensit) um. Dies verdeutlichen die dominanten Umwandlungssignale und die 
dazugehörigen Enthalpien in den Umwandlungspunkten. 
 
 
Abb. 6.4: Übersicht der Umwandlungskurven für Cu-Al-Ni-Mn-Proben in Abhängigkeit vom 
Herstellungsverfahren. Gezeigt sind die Ergebnisse für IC: Induktionsguss, SF: Sprüh-
kompaktieren, SC: Kupferkokillenguss, SLM: Selektives Laserschmelzen (Entnahme in der Mitte 
einer Würfelprobe). 
 
Im Vergleich zu den Arbeiten von Dunne [135], der für eine vollständige Martensit-in-Austenit-
Umwandlung eine Enthalpie von 10,5 J/g beobachtete, liegen die Enthalpien der hier gezeigten 
Proben im Bereich von 7,6 bis 9,1 J/g (2. Zyklus). Allerdings handelt es sich dabei um 
Ausgangszustände, welche in der Regel geringere Enthalpien im Vergleich zu 
wärmebehandelten Vertretern aufweisen und durch wiederholtes Aufheizen und Abkühlen 
meist eine weitere thermische Aktivierung erfahren [121,135,171]. Die geringste Enthalpie 
zeigt die SLM-Probe, was in Zusammenhang mit der höchsten Abkühlgeschwindigkeit [32] 
und den kleinsten Korngrößen [29,50,51] steht und im weiteren Verlauf des Kapitels diskutiert 
werden soll. 
Anhand der gezeigten Umwandlungskurven lassen sich bezüglich der Herstellungsmethode 
unterschiedliche Umwandlungstemperaturen ermitteln. Je höher die Abkühlgeschwindigkeit 
und je kleiner die Korngröße, desto stärker ist beispielsweise die Austenit-in-Martensit-
Umwandlung (Ms) zu niedrigeren Temperaturen verschoben (1. Zyklus: IC = 162 ± 1 °C, 
SF = 148 ± 2 °C, SC = 119 ± 1 °C, SLM = 91 ± 1 °C). In früheren Arbeiten von Wu [14] und 




Hodgson [12] wurde auf die Berechnung der Ms-Temperatur von Cu-Al-Ni-basierten 
Legierungen unter Berücksichtigung der Al- und Ni-Gehalte verwiesen (Kapitel 2.4, 
s. Gleichung 6). Für die untersuchte quaternäre Legierung (z. B. Induktionsgussprobe) ergibt 
sich unter Nutzung der in Tab. 6.0 gelisteten Elementegehalte eine Ms-Temperatur von 288 °C. 
Die starke Abweichung des experimentellen Werts vom theoretischen Wert ist maßgeblich auf 
das Element Mn zurückzuführen. Die Zugabe von Mn in Cu-Al-Ni-Legierungen führt zum 
Absinken der Umwandlungstemperaturen [22,24,123]. Eine erste Abschätzung der 
Ms-Temperatur unter Berücksichtigung von Gleichung 6 kann daher für zukünftige 
Legierungsentwicklungen oder die Zr-haltige Legierung (Kapitel 6.3.1) nicht erfolgen. 
Tab. 6.2: Übersicht charakteristischer Kennwerte der martensitischen Umwandlung für den 1. und 
2. Zyklus unbehandelter Proben aus Cu-Al-Ni-Mn. Im Falle des selektiven Laserschmelzens sind 
die Kennwerte für eine Würfelprobe zu sehen, die aus zwei Analysen (Würfelmitte und -kontur) 
gemittelt wurden. Für die wärmebehandelten Zustände sind die Ergebnisse des 2. Zyklus 
(1. Zyklus siehe Anhang 9.5.1, Tab. A9.8 und A9.9) gezeigt. 
 
As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese ∆HM→A 
(°C) (J/g) 
Induktionsguss (IC) 
1 170 ± 1 176 ± 1 174 ± 1 162 ± 1 144 ± 1 160 ± 1 169 ± 1 14 ± 1 8,0 ± 0,3 
2 168 ± 1 173 ± 2 169 ± 1 163 ± 1 145 ± 1 160 ± 1 168 ± 2 10 ± 2 8,9 ± 0,3 
WBH-1 111 ± 1 134 ± 1 127 ± 1 130 ± 1 104 ± 1 121 ± 1 132 ± 2 4 ± 1 2,7 ± 0,2 
WBH-2 140 ± 1 154 ± 1 149 ± 1 148 ± 1 98 ± 1 136 ± 1 151 ± 1 6 ± 1 4,2 ± 0,4 
Sprühkompaktieren (SF) 
1 145 ± 2 160 ± 3 153 ± 1 148 ± 2 129 ± 1 139 ± 1 154 ± 2 13 ± 1 8,5 ± 0,3 
2 144 ± 2 158 ± 3 152 ± 1 149 ± 2 129 ± 2 140 ± 1 153 ± 3 9 ± 1 8,8 ± 0,2 
WBH-1 107 ± 1 118 ± 1 114 ± 1 113 ± 1 95 ± 1 107 ± 1 116 ± 1 5 ± 1 7,4 ± 0,4 
WBH-2 136 ± 1 151 ± 1 146 ± 1 142 ± 1 103 ± 1 133 ± 1 147 ± 1 9 ± 1 5,6 ± 0,2 
Kupferkokillenguss (SC) 
1 125 ± 2 146 ± 4 137 ± 2 119 ± 1 104 ± 3 113 ± 1 133 ± 2 27 ± 3 7,9 ± 0,4 
2 121 ± 3 128 ± 1 126 ± 1 119 ± 1 104 ± 4 113 ± 1 124 ± 1 9 ± 1 9,1 ± 0,3 
WBH-1 124 ± 1 143 ± 1 138 ± 1 138 ± 1 113 ± 1 129 ± 1 140 ± 1 5 ± 1 3,6 ± 0,3 
WBH-2 146 ± 1 166 ± 1 159 ± 1 156 ± 1 122 ± 2 144 ± 1 161 ± 1 11 ± 1 3,5 ± 0,1 
Selektives Laserschmelzen (SLM) 
1 94 ± 1 104 ± 3 100 ± 2 91 ± 1 77 ± 1 85 ± 1 97 ± 2 13 ± 2 7,3 ± 0,5 
2 96 ± 1 105 ± 2 102 ± 2 92 ± 1 77 ± 1 86 ± 1 98 ± 1 13 ± 1 7,6 ± 0,4 
WBH-1 114 ± 2 119 ± 1 117 ± 2 114 ± 1 102 ± 1 111 ± 1 117 ± 2 5 ± 0,3 7,7 ± 0,2 
WBH-2 145 ± 1 150 ± 2 148 ± 2 139 ± 1 125 ± 1 134 ± 1 144 ± 2 11 ± 1 8,6 ± 0,1 
 
Wie in Abb. 6.4 gezeigt, unterscheidet sich der Kurvenverlauf des 1. und 2. Zyklus in 
Abhängigkeit der Herstellungsmethode. Während die sprühkompaktierte und die mittels SLM 
hergestellte Probe breitere Umwandlungsbereiche (Af - As: 8 bis 16 °C) aufweisen, konnten 
hingegen beim Aufheizen der Gussproben (IC, SC) dominante Unterschiede hinsichtlich des 
Umwandlungsbereichs zwischen dem 1. und 2. Zyklus beobachtet werden. Die von Kustov 
[182] erarbeiteten Beziehungen (Gleichung 8 und 9) können genutzt werden, um dies zu 




beschreiben. Die Gussproben zeigen im 2. Zyklus eine deutliche Verschiebung der Martensit-
in-Austenit-Umwandlung zu niedrigen Temperaturen (Peakverschiebung S: IC = -7 °C und 
SC = -18 °C) und eine schmalere Umwandlungskurve. Die Kurvenverbreiterung, B, 
(1. gegenüber 2. Zyklus) beträgt 3 °C für die IC-Probe und 8 °C für das SC-Material. Für die 
mittels Sprühkompaktieren und mittels des SLM-Prozesses erzeugten Proben ist zu sehen, dass 
die Breite der Umwandlungskurve beim Aufheizen nahezu konstant ist. Es ergeben sich nur 
sehr geringe (SF: S = -4°C) sowie kaum erkennbare (SLM: S = 1°C) Verschiebungen zwischen 
beiden Zyklen. Während die schichtartig aufgebauten Proben (SF, SLM) bei der Herstellung 
immer wieder einem kontinuierlichen Wärmeeintrag ausgesetzt werden (Aufschmelzen, 
Wärmetransport hin zum Substrat), erstarren die Gussproben beim einsetzenden Kontakt mit 
der Kokillenwandung. Als Folge der direkten Erstarrung und damit einhergehenden 
Verzugsspannungen ergeben sich stärkere Stabilisierungseffekte [135,172], was am Beispiel 
des 1. Aufheizzyklus gezeigt werden konnte. 
Im Falle der Ausgangszustände zeigt sich eine kontinuierliche Abnahme aller 
Umwandlungstemperaturen mit Zunahme der Abkühlgeschwindigkeit. Da sich die Apeak-Werte 
der martensitischen Umwandlung am genausten bestimmen lassen, soll der Vergleich der 
Umwandlungstemperaturen an diesem Wert durchgeführt werden. Wie erwartet, resultiert der 
größte Temperaturunterschied für die Proben, welche mittels Induktionsgusses (IC: 
Apeak, 2. Zyklus = 169 ± 1 °C) und des selektiven Laserschmelzens (SLM: Apeak, 2. Zyklus = 
102 ± 2 °C) hergestellt wurden. Dazwischen lassen sich die Temperaturen, wie am Beispiel der 
SF- und SC-Proben gezeigt, kontinuierlich verändern. Allgemein ausgedrückt, führt die 
Verwendung der gezeigten Herstellungsmethoden zu deutlichen Unterschieden hinsichtlich der 
Umwandlungstemperaturen. Dies lässt sich für die gezielte Veränderung der martensitische 
Umwandlung am Beispiel der Cu-Al-Ni-Mn-Legierung nutzen. Die gezeigten Ergebnisse 
stellen damit eine Erweiterung der Arbeiten von Dunne [135] dar, in denen die martensitische 
Umwandlung einer Cu-11,9Al-5Ni-2Mn-1Ti-Legierung (Angaben in m-%) durch die Auswahl 
unterschiedlicher Abkühlmedien angepasst werden konnte. Hierbei betrug die maximale 
Differenz zwischen den Proben mit höchster und geringster Abkühlrate ca. 50 °C. 
Die deutliche Unterdrückung der Umwandlungstemperaturen für die hergestellten Proben ist 
als Stabilisierung des Austenits gegenüber einer Umwandlung in Martensit zu verstehen [23]. 
Generell lässt sich das Herabsetzen der Umwandlungstemperaturen durch eine Änderung der 
chemischen Zusammensetzung erreichen. Dies tritt für ein Herabsetzen des Al- oder Ni-Gehalts 
ein [12,14,23,54]. Ein Einfluss auf die untersuchten Cu-Al-Ni-Mn-Proben ist, durch die 
annähernd gleichen Legierungselementegehalte, nicht gegeben (vgl. Tab. 6.0). Weiterhin kann 
eine Unterdrückung der Umwandlung mit Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit beobachtet 
werden. Dies konnte durch eine erhöhte Anzahl an eingefrorenen Leerstellen [172,174,175], 




der zunehmenden Unterdrückung der DO3-Ordnung [23,160] und einer Abnahme der 
Korngröße [29,50,51,178] erklärt werden. 
Zunächst soll der Einfluss der DO3-Ordnung auf die Umwandlungstemperaturen diskutiert 
werden. Für die kalorimetrischen Untersuchungen wurden alle Proben (IC, SF, SC, SLM) der 
quaternären Legierung berücksichtigt und auf 850 °C hochgeheizt. Die kalorimetrischen 
Kurven weisen zunächst eine endotherme Reaktion auf, die der Martensit-in-Austenit-
Umwandlung (Punkt 1 in Abb. 6.5(a)) zugeordnet werden kann. Die Umwandlungen finden in 
einem Temperaturbereich von 100 bis 180 °C statt und zeigen eine gute Vergleichbarkeit zu 
den kalorimetrischen Messungen in Abb. 6.4. 
 
 
Abb. 6.5: Kalorimetrische Untersuchungen des Umwandlungsverhaltens von Cu-Al-Ni-Mn zwischen 
Raumtemperatur und 550  C (a). Gezeigt ist die Übersicht der (1) β 1→β1-Umwandlung für die 
Ausgangszustände der Proben sowie für eine wärmebehandelte SLM-Probe (WBH-2). Die 
Enthalpie des (2) β1 (DO3)→β (B2)-Übergangs wird weiterführend in (b) mit der 
Apeak-Temperatur der Rückreaktion (Martensit-in-Austenit-Umwandlung) verglichen. 
 
Mit fortschreitendem Aufheizen können im Temperaturbereich von 400 bis 450 °C kleinere 
Ausschläge (endotherm) erkannt werden. Vor allem die IC-Probe zeigt markante Signale. Der 
eutektoide Zerfall des β1-Austenits in Cu-Al-Ni-basierten Legierungen beginnt kurz oberhalb 
von 300 °C [23,120,123,168]. Literaturergebnissen ist zu entnehmen, dass es sich im Falle von 
Signalen in dem vorab genannten Temperaturbereich um erste Anzeichen eines Gefügezerfalls 
handelt [343]. Dabei sollte es zunächst zur Ausscheidung der γ2-Phase kommen [179,343]. Die 
kalorimetrischen Untersuchungen reichen allein nicht aus, um die mögliche Ausscheidung von 
γ2 zu diskutieren. Tatsächlich ließ sich eine Ausscheidung von γ2 erst bei längeren Haltezeiten 
(1,5 bis 2 Stunden) an 450 °C beobachten (Kapitel 6.2.2). 
Mit weiterem Aufheizen setzt die Umwandlung des Austenits (DO3) in die β-Phase (B2) ein 
[23,63,121,344], was bei einer Temperatur von 500 °C detektiert werden konnte (Punkt 2 in 
Abb. 6.5(a)). In Abhängigkeit von der Herstellungsmethode sind die dazugehörigen 









schnellere Erstarrung (SLM > SC > SF > IC) führt zur Abnahme der Umwandlungsenthalpie 
und damit zu einer Unterdrückung der DO3-Ordnung (IC: ∆HDO3→B2 = 7,4 ± 0,3 J/g und SLM: 
∆HDO3→B2 = 3,9 ± 0,4 J/g). 
Die Einordnung von Legierungen in die Gruppe der Hochtemperatur-
Formgedächtnislegierungen kann dann erfolgen, wenn die Umwandlungstemperaturen 
(z. B. As, Apeak und Af) oberhalb von 100 °C liegen [89]. Dies trifft im Falle der gezeigten 
Ergebnisse für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn zu. Hierbei sollte jedoch betont werden, dass die 
mittels SLM hergestellten Proben einen Grenzfall darstellen, denn die Austenitbildung (As) 
startet bereits bei 96 °C (s. 2. Zyklus in Tab. 6.2). Die Umwandlungstemperaturen konnten 
durch eine sich anschließende Wärmebehandlung (WBH-2) zu höheren Temperaturen 
(Apeak = 148 ± 2 °C) verschoben werden. Die Erhöhung der Umwandlungstemperaturen durch 
den 2. Schritt der Wärmebehandlung (Glühen an 300 °C für 60 Minuten) kann maßgeblich 
durch die Änderung der Ordnung (∆HDO3→B2 = 6,3 ± 0,4 J/g, vgl. Abb. 6.5(b)) erklärt werden. 
Die bisherigen Untersuchungen verdeutlichen den Einfluss der Herstellungsbedingungen auf 
die Ordnung des Austenits und die ermittelten Umwandlungstemperaturen. Weiterhin soll der 
Einfluss der Korngröße auf die Umwandlung am Beispiel der Apeak- und Mpeak-Temperaturen 
untersucht werden. Die Abhängigkeit der entsprechenden Werte von der mittleren Korngröße 




Abb. 6.6: Apeak- und Mpeak-Temperaturen (2. Zyklus) ausgewählter Proben (Cu-Al-Ni-Mn) im Ausgangs- 













Der Anstieg der Korngröße bewirkt eine deutliche Zunahme der Apeak- bzw. Mpeak-Temperatur. 
Bis zu den Werten der sprühkompaktierten Probe (Korngröße = 138 ± 28 µm, z. B. 
Apeak = 152 ± 1 °C) lässt sich ein steiler Anstieg der Temperaturen im Vergleich zu den SLM-
Proben (Korngröße = 45 ± 33 µm, z. B. Apeak = 102 ± 2 °C) beobachten. Mit ansteigender 
Korngröße, d. h. im Falle der IC-Probe (Korngröße = 712 ± 112 µm, Apeak = 169 ± 1 °C), flacht 
der Anstieg ab, was einer Sättigung entspricht. Mit zunehmender Korngröße nimmt daher der 
Einfluss auf die Umwandlungstemperaturen ab. Dies konnte auch am Beispiel schmelzge-
sponnenen Materials der Legierung Cu-11,85Al-3,2Ni-3Mn gezeigt werden [32]. In den 
Untersuchungen von Waitz [178], Adnyana [50,51] und Mukunthan [31] wird weiterhin auf die 
zunehmende Austenitstabilisierung bei deutlich kleineren Korngrößen hingewiesen. Dies lässt 
sich anhand der in Abb. 6.6 gezeigten Ergebnisse bestätigen. 
Um den Einfluss der Korngröße fortführend zu untersuchen, werden alle Ausgangszustände in 
einen homogenisierten Zustand (WBH-1-Behandlung) überführt und im Anschluss unter 
gleichen Bedingungen abgeschreckt. Durch das Halten an 850 °C setzt eine Kornvergröberung 
für die untersuchte Cu-Al-Ni-Mn-Legierungen ein [20,124]. Während sich die Proben mit 
höherer Ausgangskorngröße weniger stark verändern (IC = 747 ± 143 µm, SF = 214 ± 68 µm), 
steigt die Korngröße bei den SC- und SLM-Proben stark an (SC = 167 ± 57 µm, 
SLM = 115 ± 67 µm) [60]. Für alle untersuchten Proben zeigen sich nach dem Abschrecken 
martensitische Gefüge (vgl. Abb. 6.7(a)). 
Für einen weiteren Vergleich sollen in der Folge nur die Proben mit den maximalen 
Korngrößenunterschieden betrachtet werden. Obwohl sich die Korngröße zwischen IC- und 
SLM-Probe stark unterscheidet, ergeben sich nach dem Abschrecken nur noch geringe 
Apeak-Unterschiede (IC = 127 °C, SLM = 117 °C), was in Abb. 6.6 verdeutlicht wird. Nach dem 
Abschrecken der Proben unter gleichen Bedingungen zeigt sich nur noch ein geringer Einfluss 
der Korngröße. Damit kann festgehalten werden, dass die Unterschiede in den 
Umwandlungstemperaturen für die Ausgangszustände maßgeblich von der Ordnung und 
weniger von der Korngröße abhängen [169]. 
Am Beispiel der Umwandlungsenthalpien (∆HM→A) zeigt sich, dass sich die konventionell 
hergestellten Proben nach der WBH-1-Behandlung gegenüber den Proben im Ausgangszustand 
stark unterscheiden. Während nahezu keine Veränderungen für das SLM-Material resultieren, 
fällt beispielsweise die Enthalpie der IC-Probe mit der Nachbehandlung stark ab (vgl. Tab. 6.2). 
Es ist zu vermuten, dass durch das Abschrecken eine Vielzahl an Leerstellen eingefroren sowie 
die DO3-Ordnung des Austenits unterdrückt wird. Beim ersten Aufheizen wird die Martensit-
in-Austenit-Umwandlung dabei stark behindert [64,118,160] und deutlich weniger Martensit 
kann in die austenitische Phase umwandeln. Einerseits kann die Umwandlung durch 
mehrfaches thermisches Zyklieren zwischen Martensit und Austenit wieder normalisiert 
werden [135]. Dies wurde am Beispiel der WBH-1-Proben jedoch nicht untersucht. 




Andererseits kann nach dem Abschrecken eine Glühbehandlung [119] erfolgen, was am 
Beispiel aller Proben durchgeführt wurde. Interessanterweise lassen sich nach dem Glühen 
keine nennenswerten Unterschiede zwischen Apeak- sowie Mpeak-Temperatur am Beispiel der 
IC- und SLM-Probe feststellen (vgl. Abb. 6.6). Allerdings liegen die Enthalpien, ∆HM→A, weit 
voneinander entfernt (IC: 4,2 ± 0,4 J/g und SLM: 8,6 ± 0,1 J/g). Generell konnten für alle 
konventionell hergestellten Proben (IC, SF, SC) geringere Enthalpien gegenüber dem 





Abb. 6.7: Röntgendiffraktogramme der Cu-Al-Ni-Mn-Proben (IC, SF, SC, SLM) im Ausgangs- und 
wärmebehandelten (WBH-1, WBH-2) Zustand (a). Die Indizierung der Phasen ist lediglich für 
den WBH-2-Zustand gezeigt und deutet auf die Existenz von Restaustenit bezüglich der IC-, SF- 
und SC-Proben hin. Die nicht indizierten Diffraktogramme zeigen ausschließlich β 1-Reflexe. 
Die WBH-2-Behandlung bewirkt eine Abnahme der Umwandlungsenthalpie und eine gestörte 
Umwandlung bei der sprühkompaktierten Probe und dem Gussmaterial (2. Zyklus, 
Rückreaktion) (b).  





































Den Röntgendiffraktogrammen aus Abb. 6.7(a) ist zu entnehmen, dass nach der 
Glühbehandlung martensitische Gefüge mit einem geringen Anteil an β1-Phase entstehen 
(IC, SF, SC). Bei hohen Vergrößerungen zeigen sich am Beispiel des Gefüges der IC-Probe 
(Abb. 6.8(a)) erste Auflösungserscheinungen vereinzelter Martensitvarianten und die 
Veränderung des Gefügereliefs im Vergleich zum Gefüge einer SLM-Probe (vgl. Abb. 6.8(b) 
und (d)). In der Regel setzt der eutektoide Zerfall des Gefüges durch die Ausscheidung der 
γ2-Phase ein. Dies beginnt bereits kurz oberhalb von 300 °C [167] bzw. konnte am Beispiel von 
Untersuchungen bereits für eine Haltezeit von 10 Minuten bei 400 °C nachgewiesen werden 
[179]. Die Vielzahl an Reflexen des β´1-Martensits und die Überlagerung von strukturell sich 
ähnelnden Phasen (kubisch: α, β1, γ2, NiAl) erschweren jedoch die genaue Phasenbestimmung 
mittels der XRD-Methode. 
 
 
Abb. 6.8: (a) Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges einer Induktionsgussprobe und (b) eine 
dazugehörige REM-Aufnahme bei 2000-facher Vergrößerung nach der Wärmebehandlung 
(WBH-2). Gegenüberstellung der Ergebnisse einer SLM-Würfelprobe: (c) lichtmikroskopische 
Aufnahme, (d) REM-Aufnahme bei 300-facher Vergrößerung, (e) TEM-Aufnahme des 
martensitischen Gefüges sowie dazugehörige Elektronenbeugungsanalyse lokaler 
Martensitvarianten unter Nutzung des ASTAR-Systems (rot: β 1, schwarz: keine Indizierung 
möglich) und (f) Argus-Aufnahme eines benachbarten Gefügebereichs. Der Bildeinschub 
verdeutlicht das Ergebnis der Phasenanalyse mittels EBSD und lässt ein martensitisches Gefüge 
(blau: β 1) erkennen. Weitere Aufnahmen sind Abb. A9.8 (Anhang 9.5.1) zu entnehmen 
 
Eine erneute Untersuchung des Umwandlungsverhaltens mittels Kalorimetrie (s. Abb. 6.7(b)) 
ließ allerdings einen deutlichen Unterschied in der Umwandlung zwischen Ausgangszustand 
und der WBH-2-Behandlung erkennen. Während die SLM-Proben eine nahezu unveränderte 




Martensit-in-Austenit-Umwandlung aufweisen, zeigen die IC-, SF- sowie SC-Probe einen 
diskontinuierlichen Verlauf der Umwandlung (s. Pfeilmarkierungen im Bildauszug von 
Abb. 6.7(b)). Vor allem der Umwandlungsbereich beim Aufheizen dieser Proben ist deutlich 
breiter (Af - As: 12 bis 23 °C) und eine Umwandlung gegenüber dem wärmebehandelten 
SLM-Material (Af - As: 5 °C) somit erschwert [179]. Damit ist anzunehmen, dass sich bereits 
die Gleichgewichtsphase γ2 in sehr geringen Mengen im Gefüge ausgeschieden hat [343,345]. 
Besonders eine lokale Al-Verarmung und die Bildung der γ2-Phase an den Korngrenzen 
(Kapitel 6.2.2) können die Martensitbildung unterdrücken [161]. Warum die Martensit-in-
Austenit-Umwandlung des wärmebehandelten SLM-Materials im Vergleich zu den 
konventionell hergestellten Proben nahezu unverändert bleibt, muss weiterführend untersucht 
werden. Das Röntgendiffraktogramm bestätigt, dass es sich bei den wärmebehandelten 
SLM-Proben um Proben mit martensitischem Gefüge handelt (s. Abb. 6.7(a)). In Baurichtung 
lassen sich aufgrund des ersten Schritts der Wärmebehandlung (Homogenisierungsglühen an 
850 °C) vergröberte Körner im Bereich der ehemaligen Schmelzbahnen finden (Abb. 6.8(c)). 
Auch die Bereiche in denen die Schmelzbahnen überlappen, zeigen eine Vergröberung der 
Körner (vgl. Abb. 6.3(a)). Dabei konnte β´1-Martensit mit einer TEM-basierten Phasenanalyse 
(Abb. 6.8(e)) und den EBSD-Untersuchungen eines Gefüges in Belichtungsrichtung 
(Abb. 6.8(f)) nachgewiesen werden. Weitere Phasen (z. B. β1, γ2) konnten nicht detektiert 
werden. 
6.2 Einfluss des SLM-Prozesses auf Gefüge und Umwandlung 
Die Herstellung der SLM-Proben aus Cu-Al-Ni-Mn beruht auf den in Kapitel 5.2 erarbeiteten 
Prozessparametern und ließ eine Vielzahl an möglichen Kombinationen erkennen, welche für 
die Herstellung von Proben mit konstanter relativer Dichte genutzt werden können. Bevor der 
Einfluss der Prozessparameter auf die Gefüge und Umwandlungseigenschaften untersucht 
wird, soll das Verhalten der martensitischen Umwandlung für Proben verglichen werden, die 
mit Hilfe des Referenzparametersatzes hergestellt wurden. Dabei sind, wie in Abb. 6.9 gezeigt, 
sowohl die Kompakt- als auch die Gitterproben sowie die Zugfeder getestet und die Kurven der 
Martensit-in-Austenit-Umwandlung verglichen worden. 
Die Umwandlung (Apeak) lässt sich unabhängig von der Geometrie in einem Temperaturbereich 
von 100 bis 106 °C beobachten. Damit wird nachgewiesen, dass sich annähernd gleiche 
Umwandlungstemperaturen auf unterschiedliche, additiv hergestellte Formgedächtnisproben 
aus Cu-Al-Ni-Mn übertragen lassen. Bisher wurde dies nur am Beispiel von NiTi-Legierungen 
gezeigt (Kompaktproben: [37,48,286], Gitterproben: [49,293,295]). Generell lassen sich etwas 
geringere Umwandlungsenthalpien für die Gitterproben und die Zugfeder gegenüber der 
Kompaktproben beobachten. Die entsprechenden Werte sind gemeinsam mit den 
Umwandlungstemperaturen Apeak, Mpeak, T0 und dem Wert der thermischen Hysterese in 




Tab. 6.3 zusammengestellt. Ebenfalls sind hier die charakteristischen Korngrößen und 
dazugehörigen Sehnenlängen, resultierend aus der Korngrößenanalyse, gelistet. 
 
 
Abb. 6.9: Kurvenverläufe der Martensit-in-Austenit-Umwandlung für ausgewählte Bereiche von SLM-
Proben (Würfel- und Zylindermitte), den Gitterproben und der Zugfeder (1. Zyklus: gestrichelte 
Kurve, 2. Zyklus: durchgehende Kurve) (a). Lichtmikroskopische Aufnahme einer Würfelprobe 
im geätzten Zustand (b). Gezeigt sind die Entnahmebereiche der analysierten Proben in 
Tab. 6.3). 
 
Tab. 6.3: Vergleich charakteristischer Korngrößen- und Sehnenlängenwerte des Gefüges und 
ausgewählter Ergebnisse der kalorimetrischen Messungen (2. Zyklus). Mit Ausnahme der 
auxetischen Gitterprobe (*) erfolgte die Korngrößenanalyse in Baurichtung. Für die 
Untersuchung der Gitter wurden Messungen im unteren und oberen Bereich in Abhängigkeit der 
Baurichtung durchgeführt. Die Sehnenlängen stellen die entsprechenden Mittelwerte aller 
Teilsegmente dar. Eine vollständige Übersicht der Umwandlungskennwerte ist Tab. A9.10 und 





länge in x 
Sehnen-
länge in y 
Apeak Mpeak T0 ∆THysterese ∆HM→A 
(µm) (°C) (J/g) 
Würfelprobe 
Rand 
45 ± 33 28 ± 1 69 ± 16 
104 ± 2 86 ± 1 99 ± 2 14 ± 1 7,7 ± 0,5 
unten 94 ± 1 79 ± 1 102 ± 1 13 ± 1 6,9 ± 0,8 
Mitte 100 ± 2 85 ± 1 97 ± 2 12 ± 2 7,4 ± 0,4 
oben 95 ± 2 79 ± 2 93 ± 1 12 ± 1 6,1 ± 0,5 
Zylinderprobe 
unten 
48 ± 23 30 ± 1 77 ± 5 
100 ± 1 86 ± 1 97 ± 1 10 ± 1 8,1 ± 0,4 
Mitte 106 ± 2 90 ± 2 101 ± 1 12 ± 1 8,6 ± 0,3 
oben 102 ± 2 89 ± 2 100 ± 1 9 ± 1 8,3 ± 0,4 
Gitterproben 
Kubisch 34 ± 16 23 ± 5 41 ± 10 106 ± 2 89 ± 2 103 ± 1 11 ± 1 6,4 ± 0,5 
Auxetisch* 25 ± 16 22 ± 1 20 ± 3 100 ± 2 84 ± 1 99 ± 1 13 ± 1 5,1 ± 0,3 
Zugfeder 52 ± 25 33 ± 2 50 ± 11 105 ± 1 90 ± 3 107 ± 4 11 ± 2 5,7 ± 0,8 
  




Dass es auch innerhalb einer Geometrie zu geringfügig unterschiedlichen 
Umwandlungsenthalpien kommen kann [286], lässt sich am Beispiel einer Würfel- und 
Zylinderprobe verdeutlichen. Dies kann auf die stark anisotropen Gefüge bzw. die breite 
Korngrößenverteilung zurückgeführt werden. Im Falle des Würfels wurden aus vier Bereichen 
(unten, Mitte, oben, Rand) der entsprechenden Geometrie (Abb. 6.9(b)), Proben entnommen 
und analysiert. Eine klare Veränderung der Temperaturen, beispielsweise in 
Belichtungsrichtung, kann dabei nicht erkannt werden. Obwohl jede erzeugte Schichtlage eine 
zyklische Wärmebehandlung durch den fortsetzenden Schichtaufbau erfährt (intrinsische 
Wärmebehandlung [346]), wirkt sich dies unter den gegebenen Bedingungen nicht auf die 
martensitische Umwandlung aus. 
6.2.1 Effekt des Volumenenergieeintrags und der Prozessparameter 
Mit den Untersuchungen von Bormann [45,47] und Dadbakhsh [46] an NiTi-Legierungen 
konnte erstmalig gezeigt werden, dass sich die martensitische Umwandlung hinsichtlich der 
Umwandlungstemperaturen mit einer Veränderung des Energieeintrags, EV, beeinflussen lässt. 
In wie weit sich die Beobachtungen für NiTi mit der Legierung Cu-Al-Ni-Mn vergleichen 
lassen (Cu-Al-Ni-Mn-Zr: s. Kapitel 6.3.2), soll zunächst allgemein durch Nutzung unter-
schiedlicher Energieeinträge untersucht werden. Am Beispiel von Abb. 6.10 kann 
veranschaulicht werden, dass die in Tab. 5.4 gelisteten Prozessparameter (PL = 330 W, 
vs = 700 – 1200 mm/s, 15 bis 35 % Überlapp) für eine Anpassung der Umwandlungs-
temperaturen genutzt werden können. 
 
 
Abb. 6.10: Einfluss des Energieeintrags, EV, auf die Apeak-Temperatur und die Enthalpie der Martensit-in-
Austenit-Umwandlung (∆HM→A) für Würfelgeometrien aus Cu-Al-Ni-Mn. Die gestrichelten 
Linien stellen den linearen Trend der Messpunkte mit ansteigendem Energieeintrag dar. Die 
eingerahmten Messwerte stellen die Werte für Zylinderproben (s. Bildeinschub, 
Zylindergeometrie: 3 mm Durchmesser, 10 mm Höhe) dar, welche mit einer Schichtdicke von 
50 µm (PL = 300 W, vs = 500 mm/s, 50 % Überlapp, EV = 121,2 J/mm3) hergestellt wurden.  




Mit zunehmendem Energieeintrag, EV, lässt sich beispielsweise die Apeak-Temperatur zwischen 
94 °C (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 15 % Überlapp, EV = 30,9 J/mm
3) und 104 °C 
(PL = 330 W, vs = 800 mm/s, 30 % Überlapp, EV = 38,2 J/mm
3) einstellen. Die dazugehörige 
Umwandlungsenthalpie liegt im Bereich von ca. 8 J/g. Eine Übersicht weiterer ermittelter 
Umwandlungskennwerte (Mpeak, T0, ∆THystere, ∆HM→A) ist in Tab. 6.4 (Würfelproben, Wertes 
des 2. Zyklus) zu finden. Eine Zusammenstellung aller Umwandlungskennwerte 
(1. und 2. Zyklus) kann Tab. A9.11 in Anhang 9.5.2 entnommen werden. Die Nutzung eines 
Energieeintrags oberhalb von 100 J/mm3 (PL = 300 W, vs = 500 mm/s, 50 % Überlapp, 
lz = 50 µm) resultiert in einer Apeak-Temperatur von 111 °C. Dabei ist es bemerkenswert, dass 
sich dieser Kennwert aufgrund des Schichtdickenunterschieds (lz = 50 µm) in den in Abb. 6.10 
gezeigten Trend einordnet und eine generelle Überführbarkeit für Parametersätze mit 
unterschiedlicher Schichtdicke andeutet. 
Um die Einflüsse der jeweiligen Prozessparameter (Scangeschwindigkeit, 
Schmelzbahnüberlapp) aufzuzeigen, werden die Veränderungen der Apeak-Temperatur für die 
Variation beider Größen untersucht. Hierbei werden die ermittelten Kennwerte den 
Umwandlungstemperaturen einer Zylinderprobe gegenübergestellt (s. Abb. 6.11). Damit soll 
der Einfluss der Prozessparameter auf die Umwandlungstemperaturen am Beispiel einer 
zweiten Geometrie untersucht werden. 
 
 
Abb. 6.11: Einfluss des Schmelzbahnüberlapps und der Scangeschwindigkeit auf die Apeak-Temperatur von 
SLM-Proben (Würfel- und Zylindergeometrie). Die Entnahme der analysierten Proben erfolgte 
aus der Mitte der entsprechenden Geometrie.  




Für beide Geometrien lässt sich die schrittweise Zunahme der Apeak-Temperatur mit steigendem 
Schmelzbahnüberlapp (Spurabstand nimmt ab, s. Beispiel für NiTi in [347]) bzw. abnehmender 
Scangeschwindigkeit aufzeigen. In beiden Fällen nimmt dabei der Volumenenergieeintrag zu. 
Die Zylinderproben zeigen einen nahezu linearen Anstieg der Apeak-Mittelwerte sowie eine 
Verschiebung der Umwandlung zu höheren Temperaturen gegenüber den Würfelproben 
(vgl. Tab. 6.4 und 6.5). 
Tab. 6.4: Zusammenstellung charakteristischer Kennwerte (tAs: Belichtungszeit) für SLM-Würfelproben. 
Die Messwerte der martensitischen Umwandlung stammen aus dem 2. Zyklus. Eine vollständige 
Übersicht der Umwandlungskennwerte ist Tab. A9.11 in Anhang 9.5.2 zu entnehmen. 
 
hc tAs EV Apeak Mpeak T0 ∆THysterese ∆HM→A 
(mm) (Sekunden) (J/mm3) (°C) (J/g) 
(%) Variation des Schmelzbahnüberlapps 
15 0,16 0,54 30,9 94 ± 1 77 ± 2 91 ± 1 14 ± 1 7,8 ± 0,3 
20 0,15 0,58 33,0 98 ± 1 81 ± 1 94 ± 1 13 ± 1 7,5 ± 0,3 
25 0,14 0,62 35,4 102 ± 1 86 ± 1 102 ± 4 14 ± 1 7,8 ± 0,5 
30 0,13 0,67 38,1 102 ± 2 86 ± 1 98 ± 1 13 ± 1 7,6 ± 0,4 
35 0,12 0,72 41,3 103 ± 1 86 ± 1 100 ± 1 13 ± 1 8,4 ± 0,3 
(mm/s) Variation der Scangeschwindigkeit 
700 0,15 0,61 34,9 102 ± 2 88 ± 2 100 ± 1 11 ± 1 7,9 ± 0,5 
800 0,12 0,67 38,2 104 ± 1 87 ± 1 100 ± 1 15 ± 1 6,7 ± 0,3 
900 0,12 0,59 34,0 98 ± 3 82 ± 6 95 ± 4 13 ± 1 7,4 ± 0,4 
1000 0,1 0,64 36,7 97 ± 1 81 ± 1 96 ± 2 13 ± 1 7,6 ± 0,3 
1200 0,09 0,59 34,0 96 ± 1 79 ± 1 96 ± 1 13 ± 1 7,4 ± 0,3 
 
Für die weitere Diskussion soll auf die Arbeit von Li [40] hingewiesen werden. Dieser nutzte 
ein Pyrometer beim Aufschmelzen des Pulvers, um die Temperatur an definierten Punkten 
während der Belichtung zu ermitteln. Mit diesen Beobachtungen sollte der SLM-Prozess durch 
Temperatur-Zeit-Verläufe besser beschrieben und verstanden werden. Ausgehend von einem 
festen Punkt kommt es beim Eintreffen der Laserstrahlung zum Aufschmelzen des Pulvers. 
Aufgrund der schnellen Strahlführung setzt umgehend eine Erstarrung der Schmelze ein. Die 
entsprechenden Bereiche kühlen dabei bis zum erneuten Eintreffen des Lasers im umgebenden 
Material weiter ab. Je kürzer die zu belichtende Schmelzbahn (Spurlänge, l, nimmt ab), desto 
weniger Zeit steht für die Abkühlphase zur Verfügung. Diese Erkenntnisse lassen sich für einen 
Vergleich zwischen Würfel- und Zylinderprobe nutzen. Im Gegensatz zu den Würfelproben mit 
einer Kantenlänge von 8 mm beträgt der Durchmesser der Zylinderproben 3 mm. Dies 
entspricht der maximalen Spurlänge für die zylindrische Geometrie in der Belichtungsrichtung. 
Von der Mitte bis zum Rand des Zylinders nimmt während der Belichtung die Spurlänge ab. 
Daraus resultiert, dass die Abkühlphasen mit fortschreitender Belichtung deutlich kürzer 
ausfallen und insgesamt mehr Wärme in der Schicht bzw. im Bauteil verbleibt. Allgemein 
ausgedrückt, ist so mit einer höheren Erwärmung der Zylinderproben über den gesamten 
Prozesszeitraum zu rechnen. Dies kann bei der hier untersuchten Cu-Al-Ni-Mn-Legierung unter 




Berücksichtigung lokal stärker ablaufender Ordnungsprozesse zur Verschiebung der 
Umwandlungstemperaturen (z. B. Apeak, Mpeak, T0) gegenüber der Würfelproben führen. 
Generell konnte kein stärkerer Anstieg der Umwandlungstemperaturen für einen der beiden 
Prozessparameter (Scangeschwindigkeit, Schmelzbahnüberlapp) festgestellt werden. Die 
bisherigen Veränderungen der martensitischen Umwandlung mit Variation des 
Volumenenergieeintrags konnten am Beispiel von NiTi vor allem auf die Abdampfung von Ni 
und damit anhand der Änderung der chemischen Zusammensetzung erklärt werden [45,47,49]. 
Ebenfalls spielt die Aufnahme von Sauerstoff oder Wasserstoff aus der Argon-Atmosphäre eine 
entscheidende Rolle (NiTi: Vergleich von Induktionsguss- und SLM-Probe in [48]), wenn 
beispielsweise die Temperatur des Schmelzbades durch Nutzung höherer Laserleistungen steigt 
[49]. Der Einfluss von Verunreinigungen bei der Cu-Al-Ni-Mn-Legierung (vgl. Tab. 6.0) kann 
ausgeschlossen werden, denn weitere SLM-Zustände (1: PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 
15 % Überlapp, 2: PL = 330 W, vs = 900 mm/s, 30 % Überlapp) sind hinsichtlich der 
chemischen Zusammensetzung mit dem Referenzzustand verglichen worden. Dabei ergaben 
sich keine nennenswerten Unterschiede, weder im Anteil der Legierungselemente 
(1: 81,63Cu-11,81Al-3,2Ni-2,89Mn und 2: 81,63Cu-11,83Al-3,19Ni-2,9Mn), noch bei den 
Verunreinigungen (1: O2 = 130 ppm und H2 = 15 ppm, 2: O2 = 140 ppm und H2 = 10 ppm). 
Allgemein ausgedrückt, ist in der starken Affinität von NiTi gegenüber Verunreinigungen 
(Sauer- und Wasserstoff) eine Limitierung im Vergleich zur Cu-Al-Ni-Mn-Legierung gegeben, 
wenn eine Herstellung von Proben mittels selektiven Laserschmelzens angestrebt wird. 
Ein weiterer Einflussfaktor bezüglich der Verschiebung der Umwandlungstemperaturen stellt 
die Abkühlgeschwindigkeit dar, die während der Herstellung mit unterschiedlichen 
Prozessparametern variieren kann [264]. Eine Bestimmung der Abkühlgeschwindigkeit für die 
in der vorliegenden Arbeit untersuchten SLM-Proben wurde nicht durchgeführt. Allgemein 
werden die Abkühlgeschwindigkeiten für den Prozess des selektiven Laserschmelzens in etwa 
mit 106 K/s angegeben [43,238,250]. Ein empirischer Versuch zur Beschreibung der 
Abkühlbedingungen im SLM-Prozess kann ebenfalls der Arbeit von Li [40] entnommen und 
soll auf die Würfelproben angewendet werden. Für die Beschreibung der Abkühlbedingungen 
ist die Zeit zu berücksichtigen, welche für die Belichtung der Pulverschicht (Zeit t) und damit 
zum Abscannen der entsprechenden Fläche benötigt wird. Es gilt [40]: 
sv
l
t                    Gleichung 19 
Dabei nutzt man das Verhältnis aus der Spurlänge (l) zur Scangeschwindigkeit (vs). Für eine 
bessere Beschreibung der Flächenbelichtung, z. B. durch die Anzahl der Belichtungsvektoren 
(NVektoren), kann Gleichung 19 in erster Näherung erweitert werden und es resultiert die 
Belichtungszeit tAs: 









t                     Gleichung 20 
Die Anzahl an Belichtungsvektoren wird aus dem Verhältnis der Kantenlänge der Würfel 
(8 mm) zum Spurabstand der jeweiligen Parametersätze gebildet. Die Spurabstände zusammen 
mit der Belichtungszeit und den ausgewählten Umwandlungskennwerten sind in Tab. 6.4 
aufgeführt. Wie erwartet, steigen die Umwandlungstemperaturen (Apeak, 15 % Überlapp = 94 ± 1 °C, 
Apeak, 35 % Überlapp = 103 ± 1 °C) an, wenn beispielsweise die Belichtungszeit als Folge des kleiner 
werdenden Spurabstands (Anzahl an Belichtungsvektoren steigt) zunimmt (tAs, 15 % Überlapp = 
0,54 Sekunden, tAs, 35 % Überlapp = 0,72 Sekunden). Dadurch wird insgesamt mehr Wärmeenergie 
in das Volumen der Probenkörper eingebracht [40], wodurch zu vermuten ist, dass sich beim 
Abkühlen lokale Unterschiede im Ordnungszustand ergeben. Dies könnte den Anstieg der 
Umwandlungstemperaturen erklären. Es ist zu betonen, dass ein Anstieg der Belichtungszeit, 
tAs, mit dem Anstieg des Energieeintrags, EV, korreliert. Vergleicht man die Kenngrößen EV 
und tAs (Gleichung 11 bzw. 20) lässt sich für beide eine indirekt proportionale Beziehung zur 
Scangeschwindigkeit und zum Spurabstand feststellen, was das beobachtete Verhalten erklärt. 
Tab. 6.5: Zusammenstellung charakteristischer Kennwerte der Zylinderproben. Im Gegensatz zu Tab. 6.4 
sind lediglich die Apeak-Temperatur und die Enthalpie der Rückumwandlung gezeigt. Ergänzt 
wurden diese mit den Ergebnissen der Korngrößenanalyse in Belichtungsrichtung. Eine 







länge in x 
Sehnen- 
länge in y 
Apeak ∆HM→A 
(mm) (J/mm3) (µm) (°C) (J/g) 
(%) Variation des Schmelzbahnüberlapps 
15 0,16 30,9 44 ± 30 36 ± 7 35 ± 9 102 ± 1 7,6 ± 0,4 
20 0,15 33,0 39 ± 20 30 ± 1 36 ± 15 103 ± 1 8,0 ± 0,3 
25 0,14 35,4 38 ± 22 30 ± 2 33 ± 12 105 ± 2 8,5 ± 0,2 
30 0,13 38,1 35 ± 17 33 ± 2 33 ± 5 106 ± 1 8,6 ± 0,3 
35 0,12 41,3 40 ± 24 29 ± 3 33 ± 10 107 ± 2 8,7 ± 0,2 
(mm/s) Variation der Scangeschwindigkeit 
700 0,15 34,9 43 ± 23 33 ± 2 41 ± 11 106 ± 1 8,1 ± 0,2 
800 0,12 38,2 36 ± 19 31 ± 1 28 ± 10 104 ± 2 8,6 ± 0,2 
900 0,12 34,0 36 ± 20 30 ± 3 31 ± 15 103 ± 1 8,6 ± 0,2 
1000 0,1 36,7 36 ± 18 30 ± 4 31 ± 10 102 ± 1 8,2 ± 0,3 
1200 0,09 34,0 31 ± 17 27 ± 2 25 ± 8 101 ± 1 8,3 ± 0,3 
 
Für die gezeigten Ergebnisse ist festzuhalten, dass eine geringere Belichtungszeit einen 
kleineren Energieeintrag bewirkt und dies zu niedrigeren Umwandlungstemperaturen 
(z. B. Apeak) führt. Für einen Vergleich zwischen Würfel- und Zylinderprobe ist die 
Belichtungszeit jedoch nicht geeignet, da die Spurlänge bei fortsetzender Belichtung von Innen 
nach Außen, wie bereits erwähnt, kontinuierlich abnimmt. Daraus ergibt sich wiederum eine 




kontinuierliche Veränderung der Belichtungszeit, die lokal exakt ermittelt werden müsste. Die 
Belichtungszeit je Einzelschmelzbahn bleibt für die Würfelproben hingegen gleich. 
Ein weiterer Einflussfaktor, der hinsichtlich der Verschiebung der Umwandlungstemperaturen 
untersucht wurde, ist die Korngröße. Die Anordnung der Körner für einen SLM-Zylinder 
(PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 35 % Überlapp) ist anhand des Gefügequerschnitts in 





Abb. 6.12: Übersicht der Gefügeanalyse an SLM-Zylinderproben. Die schematische Darstellung eines 
Zylinders samt Gefügepanorama gibt die Entnahmeposition der Probenbereiche wieder, die für 
die Gefügeanalyse präpariert wurden (a). Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges im 
geätzten Zustand für (b) 35 und (c) 15 % Schmelzbahnüberlapp. Beide Gefügebereiche zeigen 
eine homogene Verteilung der Legierungselemente, was repräsentativ durch eine EDX-Analyse 
veranschaulicht wird. Die Breite der Schmelzbahn- und Schmelzbahnüberlappbereiche zeigt 
eine Abhängigkeit von den verwendeten Spurabständen. Der Einfluss des Spurabstands auf die 
Ergebnisse der Sehnenlängenanalyse und die Gleichgewichtstemperatur T0 ist in (d) 
verdeutlicht. Die gestrichelte Linie stellt den linearen Trend von T0 mit ansteigendem 
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Aufgrund der typischen Belichtungsabfolge (Streifenschraffur) ergeben sich die in 
Kapitel 6.1.1 diskutierten, breiten Verteilungen an unterschiedlichen Korngrößen. Dies kann 
mit der Gefügeaufnahme in Abb. 6.12(b) dargestellt werden. Eine EDX-Flächenanalyse des 
gezeigten Bereichs verdeutlicht, dass es sich um Gefüge mit homogener chemischer 
Zusammensetzung handelt und keine lokalen Gradienten bezüglich der Legierungselemente 
existieren. Im Vergleich zur Probe mit 35 % Überlapp (Spurabstand = 0,12 mm) zeigt das 
Gefüge für 15 % Überlapp (Spurabstand = 0,16 mm) keine markanten Abweichungen 
bezüglich der Kornform oder -größe (vgl. Tab. 6.5). Lediglich die Bereiche, in denen die 
Schmelzbahnen überlappen, nehmen durch die Erhöhung des Spurabstands in der Breite ab 
(vgl. Abb. 6.12(b) und (c)). Aufgrund der Anisotropie des Gefüges bzw. zur Beschreibung der 
Kornerstreckung sind die jeweiligen Veränderungen der Sehnenlängen gegenüber dem 
Spurabstand in Abb. 6.12(d) aufgetragen. Es lässt sich kein Einfluss des Spurabstands auf die 
Kornerstreckung erkennen, was sich anhand der Streuung der Sehnenlängen zeigt. Prinzipiell 
sind Korngrößenveränderungen erst mit deutlich höheren Volumenenergieeinträgen, wie in 
Kapitel 6.2.3 gezeigt, oder durch Erhöhung der Laserleistung [44,47] zu beobachten. Ein 
Einfluss der Scangeschwindigkeit und des Spurabstands auf die Korngröße konnte nicht 
festgestellt werden. Dies ähnelt den Erkenntnissen zu NiTi aus der Arbeit von Bormann [47] 
und konnte in der vorliegenden Arbeit erstmals am Beispiel von Cu-Al-Ni-Mn gezeigt werden. 
Der relativ geradlinige Abfall der Gleichgewichtstemperatur T0, dargestellt in Abb. 6.12(d), ist 
daher nicht auf den Faktor Korngröße zu beziehen, sondern hängt von den jeweiligen 
Abkühlbedingungen ab, welche sich bei unterschiedlichen Prozessparametern ergeben und mit 
den Änderungen des Volumenenergieeintrags korrelieren. 
6.2.2 Einfluss der Substratheizung auf Gefüge und Umwandlung 
Die in Kapitel 6.1.2 diskutierten Ergebnisse an wärmebehandelten SLM-Proben lassen 
erkennen, dass sich die martensitische Umwandlung durch einen Glühschritt oberhalb der 
Af-Temperatur verändern lässt. Die Umwandlungstemperaturen (z. B. Apeak) ließen sich 
beispielsweise von 102 auf 148 °C anheben (vgl. Tab. 6.2). Daher ergibt sich die Möglichkeit 
den Einsatzbereich von SLM-Proben aus Cu-Al-Ni-Mn zu erweitern. Unter Verwendung der 
Substratheizung soll untersucht werden, wie sich eine intrinsische Glühbehandlung im 
Bauprozess mit unterschiedlichen Temperaturen auf die SLM-Proben hinsichtlich des Gefüges 
und der martensitischen Umwandlung auswirkt. 
Im Falle der am IFW Dresden entwickelten Substratheizung konnten Temperaturen bis 
maximal 500 °C eingestellt werden. Der Einfluss der Substrattemperatur (150 bis 450 °C) auf 
die Phasenbildung für eine Bauzeit von 1,5 Stunden kann anhand der Röntgendiffraktogramme 
in Abb. 6.13 (SLM+250 °C-Probe nicht gezeigt) dargestellt werden.  





Abb. 6.13: Einfluss der Substratheizung auf die Phasenzusammensetzung von SLM-Würfelproben 
(Gesamtquerschnitt). Die Bauzeit der Heizerproben betrug 1,5 Stunden. Die blaue Kurve zeigt 
eine SLM-Probe, welche bei 450 °C für 2 Stunden unter Argon-Atmosphäre geglüht wurde. Die 
grau markierten Indizes zeigen eine Überlagerung von Reflexen. 
 
Die gezeigten Diffraktogramme stellen dabei die Ergebnisse der Würfelproben 
(Gesamtquerschnitt in Baurichtung) dar. Für die angegebene Prozesszeit können bis 
einschließlich 280 °C entsprechende Proben mit einem martensitischen Gefüge (β´1) hergestellt 
werden. Anhand der Bauzeit (1,5 Stunden) ist zu vermuten, dass oberhalb des kritischen 
Temperaturbereichs von 300 °C ein eutektoider Zerfall des Gefüges einsetzt und eine 
Ausscheidung der γ2-Phase erfolgt [165,180,343]. Für die Anwendung einer Substrat-
plattentemperatur von 450 °C konnte dies anhand des Diffraktogramms in Abb. 6.13 eindeutig 
nachgewiesen werden. Während die SLM-Proben nach einer 60-minütigen Glühbehandlung an 
300 °C ein martensitisches Gefüge erkennen lassen (Kapitel 6.1.2), bilden sich als Folge der 
höheren Heizertemperatur deutlich zu erkennende Ausscheidungen im Bereich der 
Korngrenzen (Abb. 6.14(a)). Das Gefüge besteht bei Raumtemperatur nur noch zu geringen 
Anteilen aus β´1-Martensit. Besonders deutlich lässt sich dies anhand der EBSD-Analyse, 
welche in Abb. 6.14(c) gezeigt ist, beobachten. Die γ2-Phase bildet sich hauptsächlich an den 
ehemaligen β1-Korngrenzen aus [75]. Durch die Substratplattentemperatur von 450 °C kommt 
es während des Bauprozesses zu einer Vergröberung der γ2-Phase und damit zu einer 
Al-Verarmung des Mischkristalls fern der Korngrenzen (z. B. Kornmitte). Dies kann anhand 
der Analyse der Legierungselementegehalte in Tab. 6.6 verdeutlicht werden. Um dies besser zu 
vergleichen, sind auch die EDX-Ergebnisse eines SLM-Gefüges (Kornmitte) im 
Ausgangszustand und nach der WBH-2-Wärmebehandlung gezeigt. Es ergeben sich erhöhte 












(Kornmitte: 9,4 ± 0,3 m-%, Korngrenze: 10,4 ± 0,4 m-%), was auf die Ausscheidung der 
γ2-Phase in diesem Bereich hinweist. 
 
 
Abb. 6.14: REM-Aufnahmen (BSE-Detektor) von Würfelproben (Probenmitte), die sich (a) unter Nutzung 
der Substratheizung bei 450 °C oder (b) durch eine nachgelagerte Glühbehandlung für 
2 Stunden an 450 °C ergeben. Die Bildeinschübe zeigen eine Vergrößerung der Gefüge und ein 
Auftreten der γ2-Phase im Bereich der Korngrenzen. Die EBSD-Aufnahmen der entsprechenden 
Proben sind in (c) bzw. (d) gezeigt und verdeutlichen die Verteilung der ausgeschiedenen 
Phasen. Die Ausscheidung der NiAl-Phase wurde nicht festgestellt. 
 
Der Flächenanteil der γ2-Phase im Gefüge beträgt 13 ± 4 %. Aufgrund der verstärkten Al-
Verarmung des Mischkristalls (Diffusion in Richtung der Korngrenzen) steigt die Ms-
Temperatur lokal [345]. Für die SLM+450 °C-Proben ist festzuhalten, dass die martensitische 
Umwandlung unterdrückt wird und das Gefüge aus γ2, β1 und β´1 besteht (s. Abb. 6.14(c)). 
Tab. 6.6: Zusammenfassung detektierter Phasen sowie der EDX-Analyse ausgewählter Proben 
(SLM, SLM+450 °C, SLM geglüht). Die Ergebnisse stellen den Trend einer EDX-Messung mit 
10 Messpunkten dar. 
 Zustand 
Cu Al Ni Mn 
Flächen-




Ausgangszustand 84,3 ± 0,2 9,6 ± 0,2 3,2 ± 0,1 2,7 ± 0,1 
kein γ2 β´1 




84,8 ± 0,4 9,4 ± 0,3 3 ± 0,1 2,8 ± 0,1 
13 ± 4 
β1, β´1 und 
γ2 Korngrenze 83,4 ± 0,6 10,4 ± 0,4 3,2 ± 0,2 3 ± 0,1 
SLM (geglüht) 
Kornmitte 450 °C, 
2 Stunden 
84,5 ± 1 9,6 ± 0,8 3 ± 0,2 2,9 ± 0,2 
30 ± 2 
β1, α, γ2 
























In Ergänzung zu der SLM+450 °C-Probe erfolgte eine Glühbehandlung einer SLM-Probe an 
450 °C (2 Stunden). Im Gefüge der geglühten Probe lassen sich, neben den in den Heizerproben 
detektierten Phasen, ebenfalls Anteile der α-Phase finden (s. Abb. 6.13 und 6.14(d)). Zusätzlich 
kann ein deutlich höherer γ2-Flächenanteil (30 ± 2 %) bestimmt und ein Anstieg des 
Äquivalentdurchmessers der γ2-Ausscheidungen (SLM+450 °C: 0,7 ± 0,1 µm, geglühte 
SLM-Probe: 1,2 ± 0,1 µm) beobachtet werden. Wie es am Beispiel der EBSD-Analyse in 
Abb. 6.14(d) gezeigt ist, sind nur noch geringe Mengen des Martensits bei Raumtemperatur 
vorzufinden (ca. 5 %). Während in der Kornmitte nahezu unveränderte Cu-Gehalte bezüglich 
nicht geglühter Proben zu finden sind (vgl. Tab. 6.6), geht der Anstieg des γ2-Flächenanteils 
mit einer Erhöhung des Al- und des Ni-Gehalts in den Korngrenzen einher [165]. Die Al- bzw. 
Ni-Verarmung der Bereiche um die Korngrenzen herum (z. B. Kornmitte) führt zu einer 
Cu-Anreichung in diesen Gebieten und damit maßgeblich zur Ausbildung der α-Phase 
[166,179]. Die Ausscheidung der NiAl-Phase konnte sowohl für die Heizerprobe als auch für 
die geglühte SLM-Probe unter den angegebenen Bedingungen nicht detektiert werden. 
Obwohl sich die isothermische Behandlung der Heizerprobe (450 °C, 1,5 Stunden) und der 
geglühten SLM-Probe (450 °C, 2 Stunden) bezüglich der Behandlungsdauer nicht groß 
unterscheidet, sind besonders die Anteile der γ2-Phase stark unterschiedlich ausgebildet. Dies 
soll anhand weiterer Überlegungen diskutiert werden. Diffusionsgesteuerte Prozesse werden 
maßgeblich durch die Zeit und die Temperatur bestimmt [2,60,160]. Der Unterschied von 
30 Minuten zwischen der Prozesszeit (Heizerprobe) und der Glühdauer der SLM-Probe kann 
einerseits als Grund gelten, warum sich ein höherer Anteil an γ2-Phase ausbildet. Da sich der 
γ2-Flächenateil jedoch mehr als verdoppelt (s. geglühte SLM-Probe), sind die Einflüsse des 
SLM-Prozesses auf die Gefügeausbildung zu beachten. Während eine konventionelle 
Glühbehandlung im Ofen gleiche isotherme Bedingungen gewährleistet, werden die unteren 
Lagen der Heizerproben deutlich länger an 450 °C geglüht, als die zuletzt erzeugten Schichten. 
Daraus können sich höhere γ2-Anteile in den unteren Bereichen der Proben mit einem 
entsprechenden Gradienten in Baurichtung ausbilden. Dies wurde im Falle der vorliegenden 
Arbeit zwar nicht im Detail untersucht, jedoch wurden ähnliche Vermutungen bezüglich der 
Phasenbildung anhand einer Ti-Al-V-Mo-Cr-Legierung (hexagonale α- und kubisch 
raumzentrierte β-Phase) diskutiert [246]. 
Unter Berücksichtigung der Röntgendiffraktogramme in Abb. 6.13 sollten maßgeblich 
Heizerproben mit einer Substratplattentemperatur von bis zu 280 °C genutzt werden, um den 
Einfluss des Temperaturanstiegs auf die martensitische Umwandlung zu untersuchen. Je nach 
Temperatur und Bauteilhöhe kann ein Gradient in den Umwandlungstemperaturen für die 
Heizerproben auftreten, was im weiteren Verlauf des Kapitels für eine SLM+250 °C-Probe 
gezeigt werden soll. Interessanterweise zeigt sich auch eine schwache Umwandlung für die 
SLM+450 °C-Probe (dargestellt in Abb. A9.15 in Anhang 9.5.3) im Bereich des Nullpunktes 




(As =-24 ± 1 °C, Apeak = 5 ± 1 °C, Af = 43 ± 2 °C, Ms = 0 ± 1 °C, Mpeak = -30 ± 1 °C, 
Mf = -41 ± 1 °C, ∆HM→A = 2,8 ± 0,2 °J/g), obwohl im Gefüge bereits Gleichgewichtsphasen 
ausgeschieden wurden. Die beobachtete martensitische Umwandlung ist auf den Restmartensit 
und den geringeren Anteil an γ2-Phase entlang der Korngrenzen gegenüber der konventionell 
geglühten SLM-Probe zurückzuführen. Diese wies keine martensitische Umwandlung beim 
Aufheizen bis 300 °C und dem sich anschließenden Abkühlen bis -70 °C auf. Der Einfluss der 
Substratheizung bei einer Temperatur von 280 °C soll anhand des Gefüges im Vergleich zu 
einer SLM-Probe im Ausgangszustand in Abb. 6.15 veranschaulicht werden. In beiden Fällen 
handelt es sich um martensitische Gefüge, was durch die EBSD-Analyse (Bildeinschübe in 
Abb. 6.15(a) und (b)) des Gefügequerschnitts bestätigt wird. Weitere lichtmikroskopische 
Aufnahmen der Heizerproben sind in Anhang 9.5.3 (Abb. A9.12 und A9.13) zu finden. 
 
 
Abb. 6.15: Detailaufnahmen des Gefüges einer (a, c) SLM- und (b, d) einer SLM+280 °C-Probe in 
Belichtungsrichtung. Die links gezeigten ARGUS-Aufnahmen (Orientierungskontrast) sind den 
EBSD-Aufnahmen (Kornverteilung, Falschfarben) gegenübergestellt. Der entsprechende 
Äquivalentdurchmesser der Martensitvarianten für die SLM-Probe beträgt 4,3 µm bzw. 5,5 µm 
für die Heizerprobe. Die Bildeinschübe in (a) und (b) zeigen das Ergebnis der Phasenanalyse 
mittels EBSD (blau: β 1-Martensit). 
 
Ein Vergleich der mittleren Korngröße, zu sehen in Tab. 6.7, weist für 
Substratplattentemperaturen bis 200 °C keine signifikanten Veränderungen im Vergleich zur 
SLM-Probe (45 ± 33 µm) auf. Allerdings kann für die Proben, welche mit 250 °C (50 ± 34 µm) 
und 280 °C (56 ± 31 µm) hergestellt wurden, ein geringfügiger Anstieg verzeichnet werden. 
Dies resultiert in erster Linie aus dem Anstieg der Sehnenlänge, welche z. B. parallel zur 
Baurichtung (Sehnenlänge in y) bestimmt wurde. Wie es bereits in Kapitel 6.1.1 gezeigt wurde, 













Die Abkühlgeschwindigkeit lässt sich als Produkt aus Temperaturgradient (G) und 
Wachstumsgeschwindigkeit der Erstarrungsfront (vkrist) verstehen [47,348]. Besonders dem 
Temperaturgradienten, welcher im SLM-Prozess aufgrund der schnellen Wärmeabfuhr in 
Baurichtung stark ausgeprägt ist, kann durch Anhebung der Substratplattentemperatur 
entgegengewirkt werden [39,264]. Daraus resultiert eine geringfügige Abnahme der 
Abkühlrate, was sich lokal in einem geringfügigen Anstieg der Korngröße auswirkt 
(vgl. Tab. 6.7). Die Ausbildung leicht vergröberter Körner, durch Nutzung einer 
Substratheizung, konnte auch in der Literatur am Beispiel einer Ti-Al-Cr-Nb-Legierung, 
welche mittels selektiven Laserschmelzens hergestellt wurde, gezeigt werden [263]. Unter 
Berücksichtigung der EBSD-Analysen ist mit der Abnahme der Abkühlgeschwindigkeit bzw. 
bei hohen Heizertemperaturen (280 °C) eine Veränderung des Gefüges (s. Abb. 6.15, 
vgl. ARGUS-Aufnahmen) anhand der Vergröberung einzelner Martensitvarianten 
(vgl. Abb. 6.14(c) und (d)) zu erkennen. 
Tab. 6.7: Vergleich charakteristischer Gefügekenngrößen von SLM-Heizerproben. Ausgewählte 
Umwandlungskurven sind in Anhang 9.5.3 (s. Abb. A9.14) dargestellt. Die Ergebnisse der 
Korngrößenanalyse beziehen sich auf die Gefüge in Baurichtung. Die Sehnenlängen stellen die 










Apeak Mpeak T0 ∆THysterese ∆HM→A 





102 ± 1 87 ± 1 103 ± 1 
13 ± 1 
5,9 ± 0,9 
unten 105 ± 1 90 ± 1 107 ± 1 3,9 ± 0,7 
Mitte 46 ± 28 30 ± 3 57 ± 10 101 ± 1 86 ± 1 102 ± 1 5,5 ± 0,8 




109 ± 1 94 ± 2 108 ± 1 12 ± 1 5,8 ± 0,8 
unten 109 ± 1 93 ± 1 110 ± 1 12 ± 1 5,1 ± 0,7 
Mitte 47 ± 30 31 ± 3 56 ± 11 108 ± 1 93 ± 1 108 ± 1 13 ± 1 6,1 ± 0,9 




123 ± 2 109 ± 1 122 ± 1 13 ± 1 7,8 ± 0,5 
unten 132 ± 1 117 ± 1 129 ± 1 
12 ± 2 
9,0 ± 0,5 
Mitte 50 ± 34 33 ± 3 61 ± 12 123 ± 1 109 ± 1 122 ± 1 8,5 ± 0,5 
oben - 122 ± 1 108 ± 1 121 ± 1 8,7 ± 0,6 
SLM+280 °C 56 ± 31 36 ± 4 75 ± 15 119 ± 1 105 ± 1 120 ± 1 11 ± 1 8,0 ± 0,5 
Blockgeometrie (SLM+250 °C) 
unten 55 ± 34 36 ± 3 74 ± 10 148 ± 2 132 ± 1 144 ± 1 12 ± 1 7,1 ± 0,7 
Mitte 50 ± 33 32 ± 5 82 ± 10 141 ± 2 123 ± 1 139 ± 1 14 ± 1 7,1 ± 0,8 
oben 48 ± 33 29 ± 6 79 ± 11 119 ± 2 106 ± 1 116 ± 1 9 ± 1 9,6 ± 0,6 
  




Mit Hilfe der Substratheizung konnten die Umwandlungstemperaturen (z. B. Apeak) des SLM-
Materials bereits während der Herstellung zwischen 102 °C (SLM+150 °C, Probenmitte) und 
123 °C (SLM+250 °C, Probenmitte) eingestellt werden. Die Verschiebung zu höheren 
Temperaturen (vgl. Tab. 6.7) umfasst ebenfalls die übrigen Umwandlungskennwerte 
(z. B. Mpeak, T0). Unabhängig von der Substratplattentemperatur zeigen sich relativ kleine 
Umwandlungsbereiche (Af - As) um 12 °C sowie geringe thermische Hysteresen (∆THysterese) 
von 11 bis 13 °C. Die Umwandlungseigenschaften des SLM-Materials im Ausgangszustand 
konnten bezüglich dieser Kennwerte somit beibehalten werden. Eine vollständige Übersicht der 
Umwandlungskennwerte (1. und 2. Zyklus: Würfel, Zylinder, Blöcke) ist Anhang 9.5.3 
(s. Tab. A9.14 und A9.15) zu entnehmen. Anhand von Tab. 6.7 ist zu erkennen, dass sich unter 
Nutzung der Substratheizung ein deutlicher Einfluss auf die martensitische Umwandlung 
ergibt. Allerdings muss beachtet werden, dass erst ab einer Temperatur von 200 °C merkliche 
Veränderungen eintreten. Hierbei soll im Detail auf den bei höheren Heizertemperaturen 
auftretenden Umwandlungsgradienten am Beispiel der Apeak- und Mpeak-Temperatur 
eingegangen werden. Die Bauteilhöhenabhängigkeit der Umwandlungstemperatur, als Folge 
der abweichenden Glühdauer im Bauprozess, kann am Beispiel eines Würfels ((8 x 8 x 8) mm3) 
und eines Blocks ((8 x 8 x 40) mm3) in Abb. 6.16 veranschaulicht werden. Ausgeprägte 
Gradienten (Abfall anhand linearem Trend: Apeak: -2 °C/mm, Mpeak: -1,8 °C/mm) treten erst mit 
erhöhten Heizertemperaturen von 250 °C ein (vgl. Tab. 6.7), wie es am Beispiel der 
Würfelproben verdeutlicht werden kann. 
 
 
Abb. 6.16: Darstellung zur Höhenabhängigkeit der (a) Apeak- und (b) Mpeak-Temperatur für Würfel- bzw. 
Blockproben unter Nutzung der Substratheizung. Die Messungen erfolgten an Teilstücken, 
welche aus den angedeuteten Probenbereichen entnommen wurden. 
 
Unterhalb von 250 °C (z. B. 200 °C) lassen sich keine nennenswerten Abweichungen 
feststellen. Wird die Höhe der Bauteile, wie am Beispiel der Blockprobe gezeigt, deutlich 
erhöht, nimmt die Abweichung von den unteren (Apeak = 148 ± 2 °C) bis zu den oberen 
(Apeak = 119 ± 2 °C) Lagen deutlich zu. Der Abfall der Umwandlungstemperatur konnte unter 
Berücksichtigung eines linearen Schnitts mit -0,9 °C/mm (Apeak) bzw. -0,8 °C/mm (Mpeak) 




ermittelt werden. Die Ausbildung eines Umwandlungstemperaturgradienten in den 
SLM-Proben durch Nutzung der Substratheizung kann zusammenfassend als in-situ 
Möglichkeit angesehen werden, die Formgedächtniseigenschaften in der Höhe der Bauteile 
gezielt zu verändern. Die lokale Anpassung der Materialeigenschaften von 
Formgedächtnisbauteilen, wie z. B. Kaltwalzen von Blechen oder lokale Wärmebehandlung 
von Greifern mittels Laser, wird als lokale Konfiguration beschrieben und erfolgt in der Regel 
nach der Herstellung der endkonturnahen Bauteile [3]. Die hier gezeigten Ergebnisse 
verdeutlichen, dass es mittels selektiven Laserschmelzens von Cu-Al-Ni-Mn und unter der 
Nutzung einer Substratheizung (200 °C < Temperatur < 300 °C) möglich ist, die Herstellung 
und lokale Konfiguration von Hochtemperatur-Formgedächtnisproben bereits im Bauprozess 
miteinander zu verbinden und durchzuführen. 
Die Untersuchungen an Heizerproben der Legierung Cu-Al-Ni-Mn ließen eine geringfügige 
Erhöhung der Korngröße bei höheren Substratplattentemperaturen erkennen. Obwohl die 
Umwandlungstemperaturen mit einer Erhöhung der Korngröße ansteigen können [50,51], ist 
dies anhand der Ergebnisse aus Tab 5.7 nicht zu erkennen. Es soll betont werden, dass die 
Anhebung der Umwandlungstemperaturen maßgeblich durch das Glühen im β1-Phasengebiet 
und daher mit einer Ausbildung der DO3-Ordnung einhergeht [64,119,172,344]. Dies 
bestätigen die Umwandlungsenthalpien, welche für den Wechsel der Ordnung von DO3 in B2 
am Beispiel einer SLM- (Probenmitte: 3,9 ± 0,3 J/g) und SLM+280 °C-Probe 
(Probenmitte: 5,9 ± 0,1 J/g) ermittelt werden konnten. Schematisch betrachtet, lässt sich die 
Herstellung der Heizerproben mittels selektiven Laserschmelzens in dem in Abb. 6.17 
gezeigten Temperatur-Zeit-Diagramm darstellen. 
 
 
Abb. 6.17: Schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf für den unteren Probenbereich eines SLM-Würfels ohne 
(blau) und mit Substratheizung (rot). Die Ms-Temperatur bezieht sich auf eine SLM-Probe im 
Ausgangszustand. Die rechts gezeigten Abläufe stellen die Umwandlungsvorgänge beim 
Abkühlen der jeweiligen Proben dar. 
 
Dabei sollen auch die Erkenntnissen bezüglich der SLM+450 °C-Probe dargestellt und der 
Ablauf der Phasenbildung mit einer SLM- und einer SLM+250 °C-Probe verglichen werden. 


































Punktes befindet und Diffusion ermöglicht wird, bilden sich maßgeblich Gleichgewichtsphasen 
in Form von γ2 aus. Unterhalb von 300 °C Substratplattentemperatur laufen die 
Diffusionsprozesse in den Heizerproben nur sehr langsam ab, was bereits am Beispiel der 
wärmebehandelten (WBH-2) SLM-Proben in Kapitel 6.1.2 diskutiert wurde. Daher bestehen 
die Gefüge nach Prozessende lediglich aus β´1-Martensit (geglühter Zustand). 
6.2.3 Einfluss der Mehrfachbelichtung auf Gefüge und Umwandlung 
Die bisherigen Untersuchungen zeigten, dass die Kombination unterschiedlicher 
Prozessparameter (Variation des Volumenenergieeintrags) und die Verwendung einer 
Substratheizung (Glühbehandlung) dazu genutzt werden kann, um die 
Umwandlungseigenschaften von additiv hergestellten Probenkörpern während des 
Herstellungsprozesses gezielt zu verändern. Die Erhöhung des Volumenenergieeintrags, z. B. 
durch Herabsetzen der Scangeschwindigkeit oder des Spurabstands, führt zu einer Erhöhung 
der Umwandlungstemperaturen (Kapitel 6.2.1). Für Proben mit konstanter relativer Dichte 
konnte für die Anpassung der Umwandlungstemperaturen ein Energieeintrag, EV, von 30,9 bis 
41,3 J/mm3 genutzt werden. Ein wichtiger Punkt der vorliegenden Arbeit ist die Erweiterung 
dieses Nutzbereichs durch die Mehrfachbelichtung. Durch ein Umschmelzen vorab erzeugter 
Schichten können Proben mit einer relativen Dichte im Bereich des Referenzmaterials 
(PL =330 W, vs = 740 mm/s, 30 % Überlapp) hergestellt und die zusätzlichen Energieeinträge, 
EV, r, (27,2 bis 244,4 J/mm
3) für die Veränderung der martensitischen Umwandlung genutzt 
werden. 
Im Laufe dieses Kapitels wird der Einfluss des zusätzlichen Energieeintrages vor allem am 
Beispiel einer SLRM (5)- (EV, r = 35,4 J/mm
3) und einer SLRM (12)-Probe (EV, r = 
203,7 J/mm3) untersucht und die Ergebnisse mit einer SLM-Probe (EV = 38,1 J/mm
3) 
verglichen. Der erstgenannte Vertreter zeigt die höchste relative Dichte (99,5 ± 0,3 %) und 
beinhaltet Umschmelzparameter, mit denen sich in etwa eine einzelne Schicht (RC = 0,9 ± 0,2) 
umschmelzen lässt. Die SLRM (12)-Probe wird hingegen mit einem sehr hohen Energieeintrag 
verarbeitet (RC = 1,4 ± 0,1) und zeigt eine relative Dichte von 98,1 ± 0,5 %. Somit sollen die 
Hauptunterschiede zwischen SLM und SLRM und der Einfluss hoher Energieeinträge auf 
Gefüge und Umwandlung gezeigt werden. Zunächst erfolgte eine Charakterisierung der SLRM-
Gefüge in Bezug auf die Phasenzusammensetzung. Ausschließlich martensitische 
Probenkörper (β´1) konnten unabhängig der genutzten Umschmelzparameter erzeugt werden. 
Eine Zusammenstellung der Röntgendiffraktogramme ist Anhang 9.5.4 (Abb. A9.20) zu 
entnehmen. Sowohl die Bildung der spröden Gleichgewichtsphase γ2 als auch die Existenz 
möglicher oxidischer Verbindungen können anhand der Diffraktogramme ausgeschlossen 
werden. Damit zeigt sich, dass die Nutzung des SLM-Verfahrens in Verbindung mit der 
Mehrfachbelichtung für die Herstellung der quaternären Legierung geeignet ist. Die während 




des Umschmelzens auftretenden Abkühlraten sind am Beispiel der in dieser Arbeit untersuchten 
Cu-Al-Ni-Mn-Legierung beim Umschmelzen von Gussproben mit einer SLM-Anlage ermittelt 
worden [337]. Für den Fall einer Scangeschwindigkeit von 500 mm/s (PL = 300 W, 
50 % Schmelzbahnüberlapp) liegen die Abkühlraten im Bereich von 106 K/s und damit im 
Bereich der für das SLM-Verfahren bestimmten Kennwerte [250,264]. 
Bereits in Kapitel 5.3.1 konnte gezeigt werden, dass die Schmelzbahnbreiten nach dem 
Umschmelzen gegenüber der Herstellung im Pulverbett geringfügig kleiner ausfallen. Dies ist 
auf den geringeren Energieeintrag in die vorab erstarrte Schicht (Reflexion von Laserstrahlung) 
zurückzuführen [234,237]. Vergleicht man die mittlere Korngröße und die Sehnenlängen einer 
SLM-Probe (s. Tab. 6.1) mit der SLRM (5)-Variante (s. Tab. 6.8), ist eine geringfügige 
Abnahme der beiden genannten Werte für die SLRM-Probe zu erkennen. Beide Proben wurden 
mit den gleichen Prozessparametern (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 30 % Überlapp) hergestellt. 
Für eine weitere Analyse der Probengefüge in Baurichtung sollen die in Abb. 6.18 dargestellten 
EBSD-Untersuchungen genutzt werden. Eine Übersicht lichtmikroskopischer Aufnahmen aller 
Vertreter in Baurichtung (PL = 330 W, vs = 500 – 1500 mm/s, 30 bis 90 % Überlapp) ist in 
Anhang 9.5.4 (s. Abb. A9.16 bis A9.19) zu finden. Das Gefüge der SLRM (5)-Probe zeigt 
deutliche Analogien zum SLM-Zustand. Vor allem die starke Streckung der Körner in 
Baurichtung kennzeichnet die Anisotropie des Gefüges (vgl. Abb. 6.18(a) und (b)). 
 
 
Abb. 6.18: Übersichtsaufnahme in Baurichtung einer (a) SLM- und von SLRM-Proben, die mit Hilfe eines 
niedrigen (SLRM (5), (b)) sowie eines hohen (SLRM (12), (c)) Energieeintrags (EV, r) hergestellt 
wurden. Die obere Reihe zeigt die Gefüge unter Nutzung des ARGUS-Systems. Die darunter 
liegenden Aufnahmen stellen die Korngrößenanalyse des martensitischen Gefüges aus den 
markierten Bereichen dar. Der Äquivalentdurchmesser der Martensitvarianten beträgt: 
SLM = 7,4 µm, SLRM (5) = 8,1 µm, SLRM (12) = 8,6 µm. 
 
Die Verteilung der Martensitvarianten anhand der EBSD-Aufnahmen (Korngrößenverteilung) 
in Abb. 6.18(b) zeigt, dass durch Nutzung des Umschmelzens lokal deutlich kleinere 
Martensitnadeln gegenüber der SLM-Probe entstehen können. Die durchschnittlichen 
Äquivalentdurchmesser der Martensitvarianten für die SLM (7,4 µm) und SLRM (5)-Probe 
(b) (c)(a)








(8,1 µm) liegen nah beieinander, was auf die annähernd gleichen Energieeinträge 
zurückzuführen ist. Dass sich der Wert nach dem Umschmelzen entgegen der Beobachtungen 
trotzdem erhöht, ist wenigen großen Martensitvarianten geschuldet, die ebenfalls im 
Analysebereich detektiert wurden. Durch den Umschmelzschritt wird nicht nur Material erneut 
aufgeschmolzen und sehr schnell abgekühlt, auch wirkt sich dieser Schritt als zusätzlicher 
Wärmeeintrag in darunterliegende Schichten aus [242,346]. Daher scheint es möglich, dass 
wenige ausgewählte Martensitnadeln auf Kosten kleinerer Varianten lokal wachsen können. 
Wird der Volumenenergieeintrag beim Umschmelzen, gezeigt am Beispiel der SLRM (12)-
Probe, stark erhöht (EV, r = 203,7 J/mm
3), ergeben sich deutliche Gefügeunterschiede im 
Vergleich zu der SLM-Probe. Wie in Abb. 6.18(c) veranschaulicht, ergibt sich für das 
umgeschmolzene Gefüge eine annähernde Verdopplung der mittleren Korngröße 
(SLM = 45 ± 33 µm, SLRM (12) = 84 ± 41 µm) sowie die Entstehung von stark gestreckten 
Martensitnadeln. 
Tab. 6.8: Übersicht charakteristischer Kennwerte (Parameter, Korngröße, Umwandlung) für SLRM-
Probenkörper. Die Umwandlungskennwerte (Apeak, T0, Enthalpie der Rückreaktion) entstammen 
dem 2. Zyklus. Die Ergebnisse der Korngrößenanalyse beziehen sich auf die Gefüge in 
Baurichtung. Die Sehnenlängen stellen die entsprechenden Mittelwerte aller Teilsegmente dar. 
Probe 









Apeak T0 ∆HM→A 
(%) (J/mm3) (µm) (°C) (J/g) 
Scangeschwindigkeit: 500 mm/s 
SLRM (1) 30 43,1 48 ± 29 31 ± 1 63 ± 13 91 ± 1 92 ± 1 7,7 ± 0,5 
SLRM (2) 50 61,1 
- 
94 ± 1 93 ± 1 7,9 ± 0,4 
SLRM (3) 75 122,2 102 ± 1 100 ± 1 8,1 ± 0,4 
SLRM (4) 90 244,4 112 ± 2 110 ± 1 8,8 ± 0,3 
Scangeschwindigkeit: 740 mm/s 
SLRM (5) 30 35,4 42 ± 24 27 ± 2 53 ± 20 96 ± 1 92 ± 1 7,7 ± 0,3 
SLRM (6) 50 49,5 
- 
99 ± 1 99 ± 1 8,1 ± 0,3 
SLRM (7) 75 99,1 113 ± 2 110 ± 1 8,7 ± 0,4 
SLRM (8) 90 247,7 118 ± 2 118 ± 1 8,9 ± 0,4 
Scangeschwindigkeit: 900 mm/s 
SLRM (9) 30 37,0 44 ± 25 26 ± 1 81 ± 21 95 ± 1 91 ± 1 7,8 ± 0,3 
SLRM (10) 50 50,9 52 ± 28 32 ± 2 77 ± 9 92 ± 1 90 ± 1 7,4 ± 0,4 
SLRM (11) 75 101,9 62 ± 32 41 ± 4 75 ± 11 103 ± 1 102 ± 1 8,1 ± 0,5 
SLRM (12) 90 203,7 84 ± 41 54 ± 10 114 ± 6 118 ± 1 117 ± 1 8,5 ± 0,3 
Scangeschwindigkeit: 1500 mm/s 
SLRM (13) 30 27,2 46 ± 21 29 ± 5 68 ± 9 91 ± 1 91 ± 1 7,5 ± 0,4 
SLRM (14) 50 40,7 
- 
95 ± 1 94 ± 1 7,7 ± 0,4 
SLRM (15) 75 81,5 94 ± 1 93 ± 1 7,5 ± 0,4 
SLRM (16) 90 244,4 112 ± 2 109 ± 1 8,6 ± 0,4 
  




Um den Einfluss des Energieeintrags auf die Erstreckung der Körner genauer zu beschreiben, 
sollen die entsprechenden Sehnenlängen der SLM- und der SLRM (12)-Probe in ein 
Histogramm übertragen und miteinander verglichen werden. Die Darstellungen sind 
gemeinsam mit einer Veranschaulichung des Messablaufs in Abb. 6.19 gezeigt. 
 
 
Abb. 6.19: Verteilung von Sehnenlängen einer SLM- und SLRM (12)-Probe. Das Histogramm zeigt die 
relative Häufigkeit ermittelter Sehnenlängen (a) parallel (x-Richtung) und (b) senkrecht 
(y-Richtung) zur Baurichtung. Die Bildeinschübe verdeutlichen die Messanordnung an dem 
Querschliff eines SLM-Würfels. Die ermittelten Sehnenlängen wurden für die Bestimmung der 
mittleren Korngröße (s. Tab. 6.8) genutzt. 
 
Vor allem die starke und lokal variierende Streckung der Körner sowie die martensitische 
Struktur erschweren die Bestimmung der mittleren Korngröße. Ein Vergleich der ermittelten 
Sehnenlängen parallel und senkrecht zur Baurichtung stellt einen effektiven Ansatz zur 
Beschreibung der anisotropen Gefüge dar [338]. Wie in den Histogrammen in Abb. 6.19 
dargestellt, ergibt sich eine höhere Anzahl an gestreckten Körnern in Baurichtung, was den 
Erkenntnissen aus der EBSD-Analyse entspricht. Die maximale Sehnenlänge für eine SLM-
Probe beträgt ca. 200 µm. Die Verteilung aller Sehnenlängen (parallel und senkrecht zur 
Baurichtung) nach dem Umschmelzen unterscheidet sich hierbei deutlich. Der Anteil an hohen 
Sehnenlängen nimmt in beiden Analyserichtungen zu (vgl. Abb. 6.19(a) und (b)) und 
verdeutlicht damit den Anstieg der Kornstreckung als Folge des Umschmelzschritts. Die 
größten Sehnenlängen für eine SLRM (12)-Probe konnten parallel zur Baurichtung ermittelt 
werden und betragen ca. 300 µm. 
Nach der Analyse des Gefüges in Abhängigkeit des Volumenenergieeintrages während des 
Umschmelzens soll der Einfluss der unterschiedlichen Gefüge auf die martensitische 
Umwandlung untersucht werden. Es ist zu erwähnen, dass die Umwandlungstemperaturen aller 
Proben in Form der Apeak- und T0-Temperatur sowie der Enthalpie der Martensit-in-Austenit-
Umwandlung (Rückreaktion) in Tab. 6.8 gelistet sind. Die vollständige Übersicht aller 
Umwandlungstemperaturen (1. und 2. Zyklus) ist in Anhang 9.5.4 (Tab. A9.16 bis A9.19) zu 




finden. Die mittels Umschmelzens hergestellten Proben unterscheiden sich nicht signifikant 
hinsichtlich der thermischen Hysterese (∆THysterese: 10 bis 14 °C), dem Umwandlungsbereich 
(Af - As: 11 bis 16 °C) und der Umwandlungsenthalpie (∆HM→A: 7,4 bis 8,9 J/g). Außerdem 
zeigen sich bezüglich der genannten Kennwerte keine großen Unterschiede zu den 
SLM-Proben. Unter Nutzung des Umschmelzens kann allerdings ein deutlicher Einfluss auf die 
Umwandlungstemperaturen der Martensit-in-Austenit- (z. B. Apeak) und der Austenit-in-
Martensit-Umwandlung (z. B. Mpeak) beobachtet werden (vgl. Tab. 6.8). 
Zunächst soll auf den Effekt des zusätzlichen Wärmeeintrags (durch das Umschmelzen) auf die 
martensitische Umwandlung eingegangen werden. Der Einfluss dieses intrinsischen Effekts auf 
den Ordnungszustand (∆HDO3→B2) der SLRM-Proben kann durch Verwendung der 
Kalorimetrie untersucht werden. Dafür wurde eine SLM- und eine SLRM (12)-Probe bis 
850 °C erwärmt. Die Umwandlung des DO3- in den B2-Zustand setzt, wie bereits in 
Kapitel 6.1.2 ermittelt, bei 500 °C ein. Als Folge des erneuten Aufschmelzens mit hohem 
Volumenenergieeintrag liegt die Enthalpie der SLRM (12)-Probe mit 4,8 ± 0,1 J/g über dem 
Wert des SLM-Materials (3,9 ± 0,2 J/g), jedoch deutlich unter dem Wert eines 
wärmebehandelten Zustands (6,3 ± 0,4 J/g). Die Erhöhung der Apeak-Temperatur von der SLM- 
(102 ± 2 °C) hin zur SLRM (12)-Probe (118 ± 1 °C) kann daher nicht ausschließlich auf die 
Änderung der Ordnung zurückgeführt werden. 
In einem zweiten Versuch soll der Einfluss des Volumenenergieeintrags auf die Korngröße und 
damit auf die Umwandlungstemperaturen (z. B. Apeak) betrachtet werden. 
 
 
Abb. 6.20: Vergleich der martensitischen Umwandlung einer SLM- und ausgewählter SLRM-Proben. 
Gezeigt ist der Einfluss des Energieeintrags (SLM: EV, SLRM: EV, r) auf die Apeak-Temperatur 
und auf die mittlere Korngröße. Die Messpunkte für die SLM-Probe sind rot markiert. Die 
gestrichelten Linien stellen den linearen Trend der Messpunkte mit ansteigendem Energieeintrag 
dar.  




Ein genereller Vergleich der SLM- und SLRM (5)-Probe zeigt, dass die mittlere Korngröße im 
Bereich von 40 µm (vgl. Tab. 6.1 und 6.8) liegt. Mit der Erhöhung des Energieeintrags, EV, r, 
ließ sich die Verteilung der Körner zu höheren Werten verschieben. Die Erhöhung der mittleren 
Korngröße in Abhängigkeit des Energieeintrags soll in Abb. 6.20 mit der Änderung der 
Apeak-Temperatur verglichen werden. Aus den dargestellten Zusammenhängen in Abb. 6.20 
lässt sich ableiten, dass die Veränderung der Korngröße mit dem Anstieg der Apeak-Temperatur 
in Abhängigkeit des Energieeintrags korreliert. Mit dem Schritt des Umschmelzens kann eine 
Verschiebung der Umwandlungstemperaturen am Beispiel von Apeak zwischen 90 und 120 °C 
erfolgen. Allgemein betrachtet, stellt dies eine deutlich größere Variationsspanne dar, als es die 
Untersuchungen an SLM-Proben unter Änderung der Scangeschwindigkeit bzw. des 
Spurabstands zeigten (vgl. Abb. 6.11). Für Energieeinträge, EV, r, im Bereich der SLM-Probe 
(38,1 J/mm3) ergeben sich leicht geringere Umwandlungstemperaturen (z. B. SLRM (9), 
vgl. Tab. 6.8). Es ist zu vermuten, dass beim Umschmelzen von vorab erstarrten Schichten die 
Abkühlrate lokal über den Abkühlgeschwindigkeiten des SLM-Prozesses liegt [241,282,337]. 
Dies könnte die Verschiebung zu geringeren Temperaturen aufgrund einer lokal stärker 
unterdrückten Ordnung erklären [169]. Erst bei Energieeinträgen oberhalb von 100 J/mm3 sind 
deutliche Erhöhungen in der Apeak-Temperatur zu beobachten (vgl. Tab. 6.8), was maßgeblich 
mit dem zu erkennenden, deutlichen Anstieg der Korngröße einhergeht. Die höchsten 
Umwandlungstemperaturen (z. B. SLRM (12): Apeak = 118 ± 1 °C) resultieren aus der Nutzung 
eines Energieeintrags, EV, r, von 200 bis 250 J/mm
3, was dem fünfachen Wert des Energie-
eintrags, EV, einer SLM-Probe entspricht. 
6.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen an Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Am Beispiel der quinären Legierung (Cu-Al-Ni-Mn-Zr) soll die Zugabe von Zr und deren 
Einfluss, zunächst anhand der Phasenbildung, untersucht werden. Welche Einflüsse sich durch 
die Zr-Zugabe auf die martensitische Umwandlung ergeben, soll im weiteren Verlauf des 
Kapitels veranschaulicht und diskutiert werden. In beiden Fällen werden die Ergebnisse für 
Proben im Ausgangszustand und nach der Wärmebehandlung (WBH-2) miteinander 
verglichen. 
6.3.1 Phasenbildung und Gefüge 
Anfangs soll die Phasenbildung der quinären mit der quaternären Legierung (Cu-Al-Ni-Mn) 
verglichen und der Einfluss der Zr-Zugabe, aufgrund der kornfeinenden Wirkung, untersucht 
werden. Die Röntgendiffraktogramme beider Legierungen können am Beispiel der 
sprühkompaktierten (SF+Zr) sowie gegossenen Probe (SC+Zr) und dem SLM-Zustand 
(SLM+Zr) in Abb. 6.21 miteinander verglichen werden. Wie bereits in Kapitel 6.1.1 gezeigt 
und nochmals anhand der SLM-Probe (Legierung: Cu-Al-Ni-Mn) verdeutlicht, bilden sich für 
die Zr-freie Legierung, unabhängig der Herstellungsmethode, martensitische Gefüge (β´1). Dies 




trifft, unter Berücksichtigung der Diffraktogramme in Abb. 6.21, auch für die quinäre 
Legierung zu. Während die gegossene Probe (SC+Zr) und das SLM-Material (SLM+Zr) 
lediglich Martensit-Reflexe aufweisen, zeigt die SF+Zr-Probe auch einen β1-Reflex. 
Im Falle der Zr-haltigen Legierung wird verdeutlicht, dass sich Gleichgewichtsphasen, wie die 
γ2-Phase, während der Erstarrung bzw. beim Abkühlen nicht bilden. Trotz des schwachen 
β1-Reflexes für die SF+Zr-Probe ist für diesen Vertreter der quinären Legierung, aufgrund der 
vielen β´1-Reflexe im Diffraktogramm, von einem hohen Martensitanteil auszugehen. 
 
 
Abb. 6.21: Röntgendiffraktogramme der Proben SF+Zr, SC+Zr und SLM+Zr im Ausgangszustand sowie 
nach der Wärmebehandlung (WBH-2). Die Cu-Al-Ni-Mn-Probe (SLM) dient zum generellen 
Vergleich mit den Zr-haltigen Vertretern. Die grau markierten Indizes deuten auf Reflexe hin, 
die ein Auftreten von (Cu, Ni)2ZrAl (Pfeil) oder von γ 1-Martensit (*) vermuten lassen. 
 
Erst nach einer Wärmebehandlung (WBH-2) werden markante Unterschiede in der 
Phasenbildung deutlich. Dies kann anhand der verstärkten Reflexe für die β1-Phase, oder den 
Reflexen weiterer Phasen (z. B. γ´1), für die wärmebehandelte Probe gezeigt werden. Für die 
Zr-freie Legierung (Cu-Al-Ni-Mn) konnte die Bildung der α-Phase anhand der 
XRD-Messungen nach der Wärmebehandlung ausgeschlossen werden. Dies gilt auch für die 
quinäre Legierung. Für die untersuchten Proben (SF+Zr, SC+Zr, SLM+Zr) zeigt sich weiterhin, 
anhand der Diffraktogramme, keine Bildung der γ2-Phase nach der Wärmebehandlung. Ferner 
konnte keine Al-Verarmung innerhalb des Gefüges (Kornmitte) nachgewiesen werden, was auf 
die Entstehung der α-Phase hindeuten würde (s. EDX-Analyse in Tab. 6.9). Auch eine 
Al-Anreicherung an den Korngrenzen, was ein Indiz für die Bildung der γ2-Phase darstellt, kann 
unter Berücksichtigung der EDX-Messungen nicht beobachtet werden. Nichtsdestotrotz kann 
die Existenz der entsprechenden Phasen in geringen Mengen nicht gänzlich ausgeschlossen 
Martensit (β 1)
Austenit (β1) Martensit (γ 1) *
(Cu, Ni)2ZrAl (Y-Phase)




werden, da die Phasenbestimmung mittels Röntgendiffraktometrie durch die Überlagerung von 
Reflexen unterschiedlicher Phasen (β´1, β1, γ2, α) erschwert wird. 
Tab. 6.9: Ergebnisse der lokalen Elementanalyse an Cu-Al-Ni-Mn-Zr-Proben (normiert, m-%). Die 
Messergebnisse zeigen den Mittelwert aus zehn Messpunkten (AES: fünf Messpunkte), welche 
innerhalb des Korns und an den Korngrenzen gesetzt wurden. 
 Zustand 









22,9 ± 1,9 7,1 ± 0,7 13,5 ± 2,4 1,3 ± 0,6 55,2 ± 3,7 
Ausgangs-
zustand 
4,9 ± 1,1 
 
WBH-2 
4,1 ± 1,2 
WBH-2 21,7 ± 3,3 7,9 ± 0,3 18,8 ± 2,6 0,5 ± 0,1 51,1 ± 1,5 





84,5 ± 0,2 10,1 ± 0,2 2,2 ± 0,1 3,1 ± 0,1 0,1 ± 0,1 





69,1 ± 4,6 9,3 ± 0,1 4,5 ± 0,7 2,2 ± 0,3 15 ± 0,1 






84,7 ± 0,3 9,9 ± 0,3 2,2 ± 0,1 3,1 ± 0,1 0,1 ± 0,1 Ausgangs-
zustand 
3,3 ± 1,2 
 
WBH-2 
3,6 ± 1,1 





79,1 ± 4,6 10,1 ± 0,6 2,9 ± 0,2 2,8 ± 0,2 5,1 ± 4,1 






84,7 ± 0,2 9,7 ± 0,2 2,4 ± 0,1 2,8 ± 0,1 0,4 ± 0,1 Ausgangs-
zustand 
0,2 ± 0,1 
 
WBH-2 
1,7 ± 0,8 





84,5 ± 0,2 9,9 ± 0,1 2,3 ± 0,1 2,9 ± 0,1 0,4 ± 0,1 
WBH-2 70 ± 9,5 9,6 ± 0,5 6,1 ± 2,5 2,1 ± 0,4 12,1 ± 7,3 
 
Eine Besonderheit für die SF+Zr- und SC+Zr-Probe nach der WBH-2-Behandlung stellt der 
Reflex bei ca. 21 ° (2-Theta) dar. Diesem Reflex konnte lediglich die martensitische Phase γ´1 
zugeordnet werden. Mit Hilfe der EBSD-Analyse konnte der entsprechende Martensit 
allerdings nicht detektiert werden (s. Abb. 6.23(a)). Weiterhin muss auf die mittels der 
Pfeilmarkierung angedeutete Phase in Abb. 6.21 eingegangen werden, welche sich, anhand der 
Diffraktogramme, für die wärmebehandelte SF+Zr- sowie SC+Zr-Probe ergibt. Für diesen 
Reflex konnte die Y-Phase ((Cu, Ni)2ZrAl [136]) detektiert werden, welche sich in Cu-Al-Ni-
basierten Legierungen durch die Zugabe von Zr bildet [34,136,155]. Anhand der 
Diffraktogramme ist davon auszugehen, dass sich die Y-Phase erst mit der Wärmebehandlung 
im Gefüge ausscheidet. Welche weiteren Einflüsse sich durch die Zr-Zugabe im Gefüge 
(Ausgangszustand, WBH-2) ergeben, soll im Verlauf des Kapitels durch mikrostrukturelle 
Untersuchungen analysiert werden. 




Die Zugabe von Zr in Cu-Al-Ni-basierten Legierungen führt maßgeblich zur Unterdrückung 
der Diffusionsgeschwindigkeit und damit zur Kornfeinung [135,137]. Diese Beobachtungen 
lassen sich anhand der lichtmikroskopischen Aufnahmen der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr in 
Abb. 6.22 bestätigen. Dabei sind lichtmikroskopische Aufnahmen der quaternären Legierung 
(Abb. 6.22(a), (c) und (e)) im Vergleich zu den Proben SF+Zr, SC+Zr und SLM+Zr 
(Abb. 6.22(b), (d) und (f)) gezeigt. 
 
 
Abb. 6.22: Lichtmikroskopische Übersichtsaufnahmen bei 20-facher Vergrößerung der Legierungen 
Cu-Al-Ni-Mn (a, c und e) und Cu-Al-Ni-Mn-Zr (b, d und f). Gezeigt sind die Aufnahmen (a, b) 
der sprühkompaktierten Probenkörper, (c, d) des Kupferkokillengussmaterials und (e, f) der 
SLM-Proben. Die Bildeinschübe zeigen lokale Vergrößerungen des Gefüges (REM: 
SE-Kontrast) und lassen die Ausscheidung der Y-Phase (Pfeilmarkierungen) erkennen. 
 
Aufgrund der Zr-Zugabe ist ein starker Kornfeinungseffekt für die sprühkompaktierte Probe 
(Abb. 6.22(b)) zu erkennen. Der Wert der mittleren Korngröße fällt gegenüber des Zr-freien 
Materials (138 ± 28 µm) auf 34 ± 12 µm. Dies geht mit der Bildung sehr feiner 
Martensitnadeln, wie in Abb. 6.23(a) zu sehen, einher. 
Die Dokumentation der Kornform und -größe, sowie der Sehnenlängen, für die Zr-haltigen 
Proben kann Tab. 6.10 entnommen werden. Diese Zusammenstellung soll als Übersicht für die 
weitere Diskussion dienen. Für die SF-Probe zeigen sich globular ausgeprägte Körner. Die 
durchschnittliche Sehnenlänge beträgt ca. 28 µm. Die Ausscheidung der Y-Phase im 
Ausgangszustand der SF+Zr-Probe ist am Beispiel des Bildeinschubs (REM: SE-Kontrast, 
s. Pfeilmarkierungen) in Abb. 6.22(b) gezeigt. Der Äquivalentdurchmesser sowie der 
Flächenanteil der Y-Ausscheidungen konnte anhand der lichtmikroskopischen Aufnahme bei 
50-facher Vergrößerung bestimmt werden und liegt im Bereich von 0,7 µm (max: 16 µm) bzw. 
bei 4,9 %. Die mittels Licht- und Rasterelektronenmikroskop zu erkennenden, gestreckten 
Partikel lassen sich aufgrund ihrer Größe im Mikrometerbereich den YL-Ausscheidungen, wie 
200 µm 200 µm 200 µm











in [133] erklärt und weiterhin als inkohärente Ausscheidungen beschrieben, zuordnen. Die YL-
Ausscheidungen bilden sich maßgeblich an den Korngrenzen. Einzelne Ausscheidungen lassen 
sich jedoch auch innerhalb der Körner mit Hilfe von EBSD-Messungen finden (s. Abb. 6.23(a)). 
Tab. 6.10: Übersicht der Korngrößenanalyse von Cu-Al-Ni-Mn-Zr im Ausgangs- und wärmebehandelten 
Zustand (WBH-2). Die Ergebnisse der SLM+Zr-Probe beziehen sich auf die Probe mit 






Kornform globular gestreckt globular bis dendritisch globular bis gestreckt 
Mittlere Korngröße 
(µm) 
34 ± 12 23 ± 7 57 ± 19 44 ± 20 
Sehnenlänge in x 
(µm) 
27 ± 1 26 ± 10 50 ± 8 26 ± 1 
Sehnenlänge in y 
(µm) 
28 ± 1 14 ± 5 44 ± 4 71 ± 25 
Kornstreckung y/x 
(%) 
104 ± 4 54 ± 17 113 ± 5 275 ± 91 
wärmebehandelter Zustand (WBH-2) 
Kornform globular globular bis gestreckt 
Mittlere Korngröße 
(µm) 
26 ± 10 40 ± 11 34 ± 24 
Sehnenlänge in x 
(µm) 
22 ± 6 34 ± 9 23 ± 5 
Sehnenlänge in y 
(µm) 
22 ± 4 33 ± 10 42 ± 8 
Kornstreckung y/x 
(%) 
104 ± 8 95 ± 3 183 ± 35 
 
Mittels AES- und EDX-Analyse (s. Tab. 6.9) konnte das Gefüge (bezüglich der Y-Phase) 
hinsichtlich der Elementegehalte an den Korngrenzen sowie in der Kornmitte untersucht 
werden. Aufgrund der Bildung der YL-Ausscheidungen an den Korngrenzen ergibt sich ein 
erhöhter Zr-Gehalt (15 ± 0,1 m-%) und eine Abnahme des Cu-Gehalts (69,1 ± 4,6 m-%) 
gegenüber den Messungen in der Mitte der Körner (Cu: 84,5 ± 0,2 m-%, Zr: 0,1 ± 0,1 m-%) 
[158]. Die YL-Ausscheidungen besitzen eine hohe Affinität für Al und Ni [34,136]. Allerdings 
konnte sowohl im Ausgangszustand als auch nach der Wärmebehandlung lediglich eine 
Zunahme des Ni-Gehalts (SF+Zr) bestimmt werden. Aufgrund der relativ geringen Abkühlraten 
beim Sprühkompaktieren gegenüber dem Kupferkokillenguss, oder dem SLM-Prozess, 
verbleiben aufgrund der Diffusion von Zr zu den Korngrenzen [34,136,155] nur geringe 
Zr-Anteile in der Kornmitte. Um eine quantitative Aussage über die Zusammensetzung der 
YL-Ausscheidungen zu ermöglichen, erfolgten, wie in Tab. 6.9 gezeigt, Vergleichsmessungen 
mit Hilfe der Auger-Elektronenspektroskopie (AES) an den Korngrenzen der SF+Zr-Proben 
(Ausgangszustand, WBH-2). Es konnten deutlich erhöhte Zr- (55,2 ± 3,7 m-%) und Ni-Gehalte 
(13,5 ± 2,4 m-%) ermittelt werden. Nach der Wärmebehandlung (WBH-2) ergibt sich eine 
deutliche Erhöhung des Ni-Gehalts (18,8 ± 2,6 m-%), was auf eine fortschreitende 




Ausscheidungsbildung hinweist [34]. Die Elementegehalte der YL-Ausscheidungen, welche 
mittels AES-Analyse bestimmt wurden, zeigen keine Vergleichbarkeit zu den Messungen 
(EDX-Messungen mittels TEM) von Adachi [34,136] an der isomorphen XL-Phase 
(Cu = 41,9 m-%, Al = 12,2 m-%, Ni = 21,9 m-%, Ti = 23,9 m-%). Dabei ist jedoch zu 
berücksichtigen, dass die Nachweisgrenze der Auger-Elektronenspektroskopie von den 
jeweiligen Legierungselementen abhängt und die Genauigkeit der Analyse weiterhin durch den 
Oberflächenzustand der untersuchten Proben (Politur mit Diamantsuspension bis 3 µm) 
beeinflusst wird [349]. Auch anhand der EDX-Ergebnisse kann keine Vergleichbarkeit zu den 
Messergebnissen von Adachi [34,136] oder Peng [158] erkannt werden, da es sich bei den 
untersuchten Proben um Material im metastabilen Zustand (Ausgangszustand: schnelle 
Abkühlung, WBH-2-Behandlung: Phasenbildung nicht vollständig abgeschlossen) handelt. 
Weitere Untersuchungen hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung sind daher nötig, um 
die genaue Stöchiometrie der Y-Ausscheidungen zu ermitteln. Den Untersuchungen von 
Hurtado [133] zur Folge sollte die Stöchiometrie bei Cu0,25Ni0,25Al0,25Zr0,25 liegen 
(Heusler-Struktur: (Cu, Ni)2ZrAl). 
Die in Tab. 6.10 gelisteten Ergebnisse beinhalten, neben dem Ausgangszustand, ebenfalls die 
mittlere Korngröße und die Sehnenlängen der wärmebehandelten (WBH-2) Proben mit 
Zr-Zugabe. Die ermittelten Kennwerte unterscheiden sich stark von den Ergebnissen der 
Zr-freien Legierung nach der WBH-2-Behandlung. Im Vergleich zum SF-Material 
(Korngröße nach WBH-2: 214 ± 68 µm) konnte keine Erhöhung der Korngröße für das Gefüge 
einer SF+Zr-Probe ermittelt werden (s. Abb. 6.23(a)). Aufgrund der Existenz der Y-Phase kann 
die Kornvergröberung beim Homogenisierungsglühen (1. Schritt der Wärmebehandlung) 
effektiv unterdrückt werden [137,138,154]. Die Korngröße wärmebehandelter SF+Zr-Proben 
beträgt 26 ± 10 µm. Aufgrund der Wärmebehandlung der SF+Zr-Proben ist die Ausscheidung 
der Y-Phase in Form von Ys-Partikeln zu vermuten [34]. Die Ausscheidungen dieser Art 
(teilkohärent) liegen im Größenbereich von 50 bis 150 nm. Um die Bildung von 
Ys-Ausscheidungen in der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr mit dem erneuten Aufheizen 
nachzuweisen, erfolgten transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen. Dabei 
wurden allerdings nur mittels SLM hergestellte Proben im Detail untersucht. 
 
 





Abb. 6.23: Typische Kornmorphologien und Detailaufnahmen (schwarzer Rahmen: Ausgangszustand, roter Rahmen: WBH-2) des Gefüges der Probenkörper (a) SF+Zr, 
(b) SC+Zr und (c) SLM+Zr. Die oberen Aufnahmen sind unter Nutzung des ARGUS-Systems als Bilder mit Orientierungskontrast gezeigt. Die dazugehörigen 
EBSD-Analysen (blau: β 1-Martensit, magenta: YL-Phase, rot: β1-Austenit) verdeutlichen die Verteilung der Phasen. Weiterhin ist die Verteilung der Körner 
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Die Gussproben der Cu-Al-Ni-Mn-Legierung weisen martensitische Gefüge mit globularen 
Körnern auf (s. Abb. 6.22(c)). Mit der Zr-Zugabe ergeben sich im Gefüge markante 
Korngrößen- und Kornformunterschiede. Ausgewählte Aufnahmen des Gefügequerschnitts 
einer SC+Zr-Probe sind in Anhang 9.5.5 (Ausgangszustand: s. Abb. A9.21(a), WBH-2: 
s. Abb. A9.22(a)) zu finden. Es können relativ kleine Körner in den Randbereichen (23 ± 7 µm) 
beobachtet werden (vgl. Tab. 6.10). Unter Berücksichtigung der Randzonen kann eine 
markante Kornfeinung in den Gussproben durch die Zr-Zugabe (SC+Zr) erkannt werden. 
Aufgrund der schnellen Abfuhr der Wärme im Randbereich der Zylinder liegen die Korngrößen 
sogar unterhalb der Kennwerte der SF+Zr-Proben. Aufgrund der Erstarrung in einer 
Kupferkokille weisen die Körner eine deutliche Streckung in Richtung des Wärmeflusses auf 
und sind lediglich 14 ± 5 µm breit. Die Körner in der Probenmitte zeigen hingegen eine 
globulare Kornform mit dendritischen Substrukturen (s. Abb. 6.22(d)). Mit einer Korngröße 
von 57 ± 19 µm lässt sich in diesem Bereich ebenfalls eine Kornfeinung durch die Zr-Zugabe 
gegenüber der quaternären Legierung (76 ± 4 µm) beobachten. Mit dem Bildeinschub in 
Abb. 6.22(d) sind unter höheren Vergrößerungen (REM: SE-Kontrast, Pfeilmarkierungen) 
kleine Ausscheidungen in Form der YL-Phase (Flächenanteil im Ausgangszustand: 3,3 ± 1,2 %) 
erkennbar. Der Einfluss der höheren Abkühlgeschwindigkeit beim Gießen wirkt sich auf die 
Größe und Verteilung der YL-Teilchen aus. Die maximalen Äquivalentdurchmesser liegen im 
Bereich von 8 µm (vgl. SF+Zr: 16 µm). Weiterhin ist eine homogene Verteilung der 
YL-Ausscheidungen im Gussgefüge zu beobachten (s. Abb. 6.23(b)). Mit Hilfe von EDX-
Messungen ließen sich geringere Zr-Konzentrationen (Ausgangszustand: 5,1 ± 4,1 m-%) an 
den Korngrenzen ermitteln (vgl. Tab. 6.9). Im Gegensatz zu den SF+Zr-Proben kann somit von 
einer stärkeren Übersättigung des Gefüges (Zr-Löslichkeit: ca. 0,01 m-% [30]) im Inneren der 
Körner ausgegangen werden, obwohl sich die Zr-Konzentrationen in den Körnern 
(0,1 ± 0,1 m-%) nicht signifikant voneinander unterscheiden. 
Mit dem Schritt der Wärmebehandlung konnte ausschließlich die Bildung von globularen 
Körnern (mittlere Korngröße = 40 ± 11 µm) festgestellt werden (s. Abb. A9.22(a) in 
Anhang 9.5.5). Eine Kornvergröberung während des Homogenisierungsglühens setzt aufgrund 
der Y-Ausscheidungen an den Korngrenzen nicht ein [24,132]. Neben der Veränderung der 
Kornform und -größe durch die WBH-2-Behandlung wurde zusätzlich ein Wachstum der 
YL-Ausscheidungen (Äquivalentdurchmesser: SC+Zr = 0,5 bis 9 µm, SF+Zr: 1,5 bis 27 µm) 
und eine höhere Zr-Konzentration (10,2 ± 9,5 m-%) im Bereich der Korngrenzen ermittelt. 
Zudem stieg der YL-Flächenanteil auf 3,6 ± 1,1 %. Obwohl die Wärmebehandlung eine 
Vergröberung der YL-Ausscheidungen bewirkt und wiederum Ni zu den Korngrenzen 
diffundiert (Ni-Gehalt an Korngrenzen: 5 ± 3,4 m-%), liegt, wie in Abb. 6.23(b) gezeigt, 
hauptsächlich β´1-Martensit im Gefüge vor. Die β1-Phase (Reflex für SC+Zr WBH-2 in 
Abb. 6.21 erkennbar) konnte anhand der EBSD-Untersuchung nicht detektiert werden.  




Im Vergleich zu den konventionell hergestellten Proben (SF und SF+Zr, SC und SC+Zr) 
können unter Zr-Zugabe (vgl. Abb. 6.22(e) und (f)) nur geringfügige Veränderungen der 
SLM-Gefüge hinsichtlich der mittleren Korngröße (44 ± 11 µm) und den dazugehörigen 
Sehnenlängen beobachtet werden (s. auch Tab. 6.10). Zusammenfassend wird deutlich, dass im 
Zuge der hohen intrinsischen Abkühlraten während des SLM-Prozesses (annähernd gleiche 
Prozessparameter) eine Kornfeinung des Gefüges durch die Zr-Zugabe nicht erfolgt und 
weiterhin die Y-Phase nur vereinzelt im Gefüge ausscheidet (Flächenanteil: 0,2 ± 0,1 %). Mit 
Hilfe der Lichtmikroskopie konnten nur wenige und sehr kleine YL-Ausscheidungen im Gefüge 
nachgewiesen werden (s. Abb. A9.21(b) in Anhang 9.5.5). Erst durch Rasterelektronen-
mikroskopie ließen sich die YL-Ausscheidungen (Äquivalentdurchmesser: 0,3 bis 1 µm) bei 
hohen Vergrößerungen besser detektieren (s. Bildeinschub in Abb. 6.22(f)). Mit Hilfe der 
EBSD-Untersuchung konnten hingegen keine Y-Ausscheidungen detektiert werden 
(s. Abb. 6.23(c)). Dies lag hauptsächlich an der Auflösungsgrenze von 0,86 µm (Pixelgröße), 
wodurch die Detektion von sehr kleinen Y-Ausscheidungen erschwert wurde. 
 
 
Abb. 6.24: TEM-Aufnahmen des SLM+Zr-Materials im (a) Ausgangszustand und (b) nach fünfmaligem 
Zyklieren (40 bis 250 °C). Die Vergrößerung in (c) zeigt die Nahaufnahme eines detektierten 
Ys-Teilchens. Das charakteristische Elektronenbeugungsbild ([111]-Zonenachse) der 
Ys-Ausscheidung ist mit den Indizierungspunkten (Struktur: mFm3 ) in (d) gezeigt. 
 
Am Beispiel der EDX-Messungen an den Korngrenzen (Zr-Gehalt: 0,4 ± 0,1 m-%) und der 
Kornmitte (Zr-Gehalt: 0,4 ± 0,1 m-%) wird gezeigt, dass durch die hohen Abkühlraten im 
SLM-Prozess nur wenig Zr an den Korngrenzen segregiert und hauptsächlich von einem 
übersättigten Mischkristall (gleichmäßige Zr-Konzentration im Probenquerschnitt, 
vgl. Abb. A9.21(b) in Anhang 9.5.5) auszugehen ist [34,135]. Abschließende Untersuchungen 
an den SLM+Zr-Proben im Ausgangszustand erfolgten mit Hilfe der Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM). In Abb. 6.24(a) ist zunächst ein Gefügeausschnitt einer Probe im 
Ausgangszustand gezeigt. Dabei lassen sich unterschiedlich angeordnete und sehr kleine 
Martensitvarianten erkennen (vgl. mit SLM in Abb. 6.3(b)). Mit Hilfe der TEM-Analyse ließen 
sich weitere, sehr kleine Y-Ausscheidungen (s. auch Abb. A9.23(c) in Anhang 9.5.5) im Gefüge 
beobachten. Eine starke Überlappung der Beugungsbilder der Matrix (β´1) mit denen der 
Ausscheidungen erschwerte jedoch die genaue Bestimmung der Kristallstruktur. Erst für eine 
thermisch zyklierte Probe (40 bis 250 °C, 5 Zyklen) konnte am Beispiel eines ausgewählten 
Teilchens eine genaue Analyse durchgeführt werden. Die in Abb. 6.24(b) und (c) dargestellte 




Ausscheidung lässt sich, aufgrund der Größe von ca. 150 nm, einer Ys-Ausscheidung 
(semikohärent) zuordnen, was auf den Untersuchungen von Hurtado [133] an der isomorphen 
X-Phase beruht. Bisherigen Erkenntnissen zur Folge ([34,133,159]) entstehen diese 
Ausscheidungen erst dann im Gefüge, wenn es zu einem erneuten Aufheizen, z. B. 
Homogenisierungsglühen bei 900 °C und einer anschließenden Luftabkühlung [135], kommt. 
Mit Hilfe der vorliegenden TEM-Aufnahmen kann gezeigt werden, dass sich in den SLM+Zr-
Proben auch bereits nach dem thermischen Zyklieren Ys-Ausscheidungen bilden. Es ist jedoch 
anzumerken, dass auch im Ausgangszustand erste Ausscheidungen gefunden werden konnten. 
Daher ist zu vermuten, dass sich die Ausscheidungen bereits während des SLM-Prozesses lokal 
bilden. Vor allem die schichtbasierte Herstellung des SLM-Materials mit wiederkehrenden 
Wärmeeinträgen in bereits erstarrte Schichten [40] könnte eine Bildung der gefundenen 
Ys-Ausscheidungen bewirken. Für die Indizierung der Ys-Phase (Probe nach fünfmaligem 
Zyklieren, s. Abb. 6.24(d)) mussten die Gitterparameter (s. Tab. A9.2 in Anhang 9.1) 
verdoppelt werden, um eine Übereinstimmung mit dem Beugungsmuster zu erlangen. Daher ist 
eine Ordnung in der Elementarzelle der Ausscheidung zu vermuten. 
Erst mit einer Wärmebehandlung der SLM+Zr-Proben lassen sich größere YL-Ausscheidungen 
(Äquivalentdurchmesser: 1 bis 19 µm, Flächenanteil: 1,7 ± 0,8 %) im Vergleich zu den nicht 
wärmebehandelten Proben im Gefüge ermitteln (s. Abb. 6.23(c), Kreismarkierungen). Der 
Zr-Anteil im Bereich der YL-Ausscheidungen an den Korngrenzen liegt mit 12,1 ± 7,3 m-% 
(Cu-Verarmung erkennbar: 70 ± 9,5 m-%) in der Nähe der Zr-Gehalte für die 
YL-Ausscheidungen in den wärmebehandelten SF+Zr- und SC+Zr-Proben. Auch innerhalb der 
Körner lassen sich noch Zr-Gehalte von 0,3 ± 0,1 m-% ermitteln. Innerhalb des 1. Schritts der 
Wärmebehandlung (Homogenisierungsglühens bei 850 °C für 10 Minuten) können weitere 
YL-Teilchen an den Korngrenzen ausscheiden bzw. kann ein Wachstum bereits ausgeschiedener 
Teilchen erfolgen. Wie es für die konventionell hergestellten Proben beobachtet werden konnte, 
setzt keine Kornvergröberung mit der Wärmebehandlung ein. Selbst für geringe Flächenanteile 
und wenige Ausscheidungen, wie am Beispiel der SLM+Zr-Probe im Ausgangszustand gezeigt, 
kann schlussfolgernd ein Wachstum der Körner unterdrückt werden. Die mittlere Korngröße 
nach der WBH-2-Behandlung beträgt dabei 34 ± 24 µm. Neben den an den Korngrenzen 
befindlichen YL-Ausscheidungen können die Ys-Ausscheidungen, welche mittels TEM-Analyse 
nachgewiesen wurden, Einfluss auf die Phasenbildung während der Wärmebehandlung 
nehmen. Hierbei ist eine verstärkte Aufnahme von Al und Ni zu vermuten [34,158]. Am 
Beispiel von Xs-Ausscheidungen in Cu-Al-Ni-Mn-Ti konnte festgestellt werden, dass bereits 
um die Ausscheidungen (wenige Nanometer) herum eine Veränderung des Elementegehalts 
(Al, Ni und Ti) von mehreren Atomprozent existiert [158]. Da die Ys-Ausscheidungen in den 
untersuchten SLM+Zr-Proben im gesamten Gefüge gleichmäßig verteilt zu sein scheinen, kann 
von einer gleichmäßigen Verarmung des Austenits (vor allem Al, Ni und Zr) während der 
Wärmebehandlung ausgegangen werden. Obwohl kein eutektoider Zerfall des Gefüges im Zuge 




der Diffusion einsetzt (keine γ2-Phase detektiert, vgl. Abb. 6.21), kann durch die weitere 
Bildung von YL- und Ys-Ausscheidungen die Austenit-in-Martensit-Umwandlung unterdrückt 
werden. Dies lässt sich den EBSD-Untersuchungen in Abb. 6.23(c) (s. Phasenverteilung) 
entnehmen. Um die YL-Ausscheidungen in Abb. 6.23(c) sichtbar zu machen, wurden die 
entsprechenden Ausscheidungen markiert. In der Nähe der Ausscheidungen befindet sich 
hauptsächlich die β1-Phase. Der Anteil von β´1-Phase an der gezeigten Gefügeaufnahme beträgt 
lediglich 23 % (β1 = 69 %, YL = 8 %). 
6.3.2 Martensitische Umwandlung 
Der Einfluss der Zr-Zugabe auf das Umwandlungsverhalten (2. und 10. Zyklus) von Zr-haltigen 
Proben (SF+Zr, SC+Zr und SLM+Zr) ist in Abb. 6.25 gezeigt. 
 
 
Abb. 6.25: Umwandlungsverhalten (rot: Aufheizen, blau: Abkühlen) ausgewählter Proben ohne 
(SF, SC und SLM) und mit Zr-Zugabe (SF+Zr, SC+Zr und SLM+Zr) im 2. sowie im 10. Zyklus 
(schwarze Umwandlungskurven). 
 
Um das Umwandlungsverhalten mit der Zr-freien Legierung zu vergleichen, sind ebenfalls die 
Kurven der SF-, der SC- und der SLM-Probe hinzugefügt. Die Umwandlungskurven der beiden 
Legierungen lassen deutliche Unterschiede in der martensitischen Umwandlung erkennen, was 
auf die Zr-Zugabe zurückzuführen ist und in der Folge diskutiert werden soll. Die Rück- und 
Hinreaktionen der Guss- und SLM-Proben sind zu deutlich höheren Temperaturen verschoben 
(Tab. 6.11). Dies ist in erster Hinsicht auf den geringeren Al-Gehalt in der quinären Legierung 
zurückzuführen [28,95,115]. Die relativ hohen Enthalpien (1. Zyklus) von 9,1 ± 0,1 J/g 
(SC+Zr) und 9,6 ± 0,2 J/g (SLM+Zr) lassen auf eine nahezu vollständige Umwandlung von 
Martensit in Austenit schließen [135]. Allerdings nehmen die Enthalpien deutlich ab, wenn die 
Proben thermisch zykliert werden (vgl. 2. und 10. Zyklus, Tab. 6.11). Gegenüber den Zr-freien 
Proben verläuft die Martensit-in-Austenit-Umwandlung (Aufheizen) ungleichmäßig, wie am 




Beispiel der Umwandlungskurven von SC+Zr und SLM+Zr erkennbar ist. Dabei lassen sich 
mehrere Signale im Umwandlungsbereich erkennen. 
Für Cu-Al-Ni-basierte Legierungen mit Al-Gehalten um 13 bis 14 m-% liegt sowohl die 
β´1-Phase als auch die γ´1-Phase im Gefüge bei Raumtemperatur vor [28]. Beim Aufheizen 
dieser Legierungen konnte durch eine stufenartige Umwandlung von β´1→γ 1→β1 ebenfalls 
eine ungleichmäßige Umwandlung (γ´1→β1) detektiert werden [342]. Eine Umwandlung von 
γ´1-Martensit in β1-Austenit kann hinsichtlich der in dieser Arbeit untersuchten Legierungen 
(Cu-Al-Ni-Mn bzw. Cu-Al-Ni-Mn-Zr) nicht für die ungleichmäßigen Kurvenverläufe 
verantwortlich sein. Einzig β´1-Martensit konnte für die Proben im Ausgangszustand detektiert 
werden. Auch die Unterschiede in der Korngröße (SC+Zr) sowie das anisotrope Gefüge der 
SLM+Zr-Probe sind als Gründe für dieses Verhalten auszuschließen. 
Tab. 6.11: Übersicht der Umwandlungskennwerte für Cu-Al-Ni-Mn-Zr (Kupferkokillenguss- und SLM-
Probe) im 1., 2. und 10. Zyklus. Für das sprühkompaktierte Material konnte keine Umwandlung 
festgestellt werden. Für die wärmebehandelten Proben sind die Werte des 2. Zyklus gezeigt. 
 
As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese ∆HM→A 
(°C) (J/g) 
SC+Zr 
1 169 ± 2 195 ± 4 182 ± 1 154 ± 1 144 ± 3 150 ± 1 175 ± 3 41 ± 3 9,1 ± 0,1 
2 167 ± 4 179 ± 3 173 ± 1 155 ± 1 144 ± 3 151 ± 1 167 ± 1 24 ± 3 9,1 ± 0,1 
10 160 ± 1 180 ± 1 171 ± 1 155 ± 1 131 ± 1 149 ± 1 167 ± 1 25 ± 1 5,3 ± 0,1 
10 
(200 °C) 






186 ± 12 174 ± 11 151 ± 6 128 ± 8 143 ± 7 168 ± 9 35 ± 6 9,6 ± 0,2 
2 167 ± 6 190 ± 6 179 ± 6 152 ± 5 125 ± 7 142 ± 5 171 ± 5 38 ± 1 8,1 ± 0,1 
10 152 ± 1 189 ± 1 179 ± 1 148 ± 1 91 ± 1 128 ± 1 169 ± 1 42 ± 1 2,7 ± 0,1 
10 
(200 °C) 
180 ± 1 194 ± 1 188 ± 1 170 ± 1 111 ± 1 156 ± 1 182 ± 1 24 ± 1 5,8 ± 0,1 
WBH-2 -5 ± 2 47 ± 1 22 ± 1 -8 ± 2 -45 ± 4 -26 ± 1 20 ± 2 55 ± 1 2,1 ± 0,2 
 
Die Beobachtungen hinsichtlich der ungleichmäßigen Umwandlung ergeben sich durch die 
Existenz der Y-Phase. Aufgrund des Fremdphasenanteils ergeben sich gegenüber den Zr-freien 
Proben breitere Umwandlungsbereiche (z. B. 2. Zyklus, SC+Zr: Af - As = 12 °C, SLM+Zr: 
Af - As = 23 °C). Dies konnte auch nach der Wärmebehandlung von Cu-Al-Ni-Mn (Gussproben, 
sprühkompaktiertes Material) beobachtet werden (vgl. Abb. 6.7(b)), ist jedoch auf die Bildung 
der γ2-Phase zu beziehen. Für die Cu-Al-Ni-Mn-Zr-Proben konnte die γ2-Phase nicht detektiert 
werden. Daher stellen maßgeblich die Y-Ausscheidungen ein Hindernis für die Umwandlung, 
d. h. die Rückreaktion, dar. Sind die YL-Ausscheidungen sehr klein und gleichmäßig über das 
Gefüge verteilt, ergibt sich zudem eine markante Martensitstabilisierung. Hierbei ist die 
Umwandlung der SLM+Zr-Probe (2. Zyklus: Apeak = 179 ± 6 °C, Af = 190 ± 6 °C) gegenüber 




der SC+Zr-Probe (2. Zyklus: Apeak = 179 ± 6 °C, Af = 190 ± 6 °C) zu höheren Temperaturen 
verschoben. Es ist anzumerken, dass keine martensitische Umwandlung stattfindet, wenn die 
YL-Ausscheidungen einen kritischen Anteil im Gefüge (s. SF+Zr in Tab. 6.9) einnehmen. Dies 
kann anhand der Umwandlungskurven der sprühkompaktierten Proben gezeigt werden 
(s. Abb. 6.25). Um den Einfluss der Y-Phase (Flächenanteil, Ausscheidungsgröße) auf die 
Umwandlung (Martensit-in-Austenit) weiterführend zu untersuchen, erfolgte die Aufnahme 
von Röntgendiffraktogrammen beim Aufheizen ausgewählter Legierungsvertreter. Die 
Phasenbildung beim Aufheizen einer Zr-freien Gussprobe (Cu-Al-Ni-Mn: SC) ist in 
Abb. 6.26(a) nachvollziehbar. 
 
 
Abb. 6.26: Röntgendiffraktometrische Untersuchungen (Bragg-Brentano) der Kupferkokillengussprobe 
(SC) der Cu-Al-Ni-Mn-Legierung beim Aufheizen bis 200 °C (a). Zum Vergleich erfolgten 
Versuche (Transmission) am Zr-haltigen Legierungssystem (SC+Zr: Kompaktlinie, SLM+Zr: 
gestrichelte Linie) (b). Für die Zr-haltigen Proben erfolgte eine schrittweise Untersuchung von 
Raumtemperatur (RT-1) bis 850 °C sowie nochmals an Raumtemperatur (RT-2) nach dem 
Abkühlen. 
 
Beim Aufheizen der SC-Probe kann mit ansteigender Temperatur (vgl. Diffraktogramme, 
100 bis 200 °C) eine kontinuierliche Abnahme der Martensitreflexe (β´1) aufgrund der 
Umwandlung in Austenit (β1) beobachtet werden. Dabei scheint eine vollständige Umwandlung 
erst bei 200 °C einzusetzen. Die Abweichungen zu den kalorimetrischen Messungen lassen sich 
mit der Ofenkonstruktion bzw. der Verzögerung der Soll- zur Isttemperatur erklären. Unter 
Berücksichtigung der Diffraktogramme kann jedoch festgehalten werden, dass bei 200 °C eine 
nahezu vollständige Umwandlung in Austenit (β1) erfolgt. 
In den weiteren Versuchen an Cu-Al-Ni-Mn-Zr soll die Phasenbildung beim Aufheizen bis 
850 °C für eine Probe mit größeren YL- (SC+Zr: 0,7 bis 8 µm) und kleineren 
YL-Ausscheidungen (SLM+Zr: 0,3 bis 1 µm) mit Hilfe der Röntgendiffraktometrie untersucht 
werden. Die Versuche im Ofen des STOE-Diffraktometers mussten an Luft erfolgen, wodurch 
die Möglichkeit der Bildung von Oxiden bestand. Um dies zu verhindern, wurden nur sehr 
kurze Messungen (60 bis 90 Sekunden, 2-Theta: 17 bis 23 °) je Temperaturschritt durchgeführt. 




Die relativ niedrigen Intensitäten der Reflexe gegenüber denen in den Diffraktogrammen in 
Abb. 6.26(a) sind daher auf die kurze Messzeit zurückzuführen. Bei Raumtemperatur (RT-1) 
konnte für beide Proben lediglich die β´1-Phase detektiert werden. Aufgrund der Martensit-in-
Austenit-Umwandlung (Kalorimetrie1. Zyklus: Af, SC+Zr = 195 ± 4 °C, Af, SLM+Zr = 186 ± 12 °C) 
sollten oberhalb von 200 °C nur noch Austenit-Reflexe (β1) in den Proben zu finden sein. 
Während dies im Falle der SLM+Zr-Probe zutrifft, konnte für die Gussprobe stets ein 
β´1-Reflex detektiert werden (s. Diffraktogramm bei 250 °C in Abb. 6.26(b)). Hiermit lässt sich 
bestätigen, dass die im SC+Zr-Gefüge befindlichen YL-Ausscheidungen, welche maßgeblich an 
den Korngrenzen gebildet werden, eine Stabilisierung des Martensits zu höheren Temperaturen 
bewirken. Für die in den SLM+Zr-Proben auftretenden, sehr kleinen Ausscheidungen trifft dies 
nicht zu. Für Temperaturen von 600 °C bzw. 850 °C zeigen beide Proben hingegen 
austenitische Gefüge. Die Diffraktogramme nach dem Abkühlen (s. RT-2 in Abb. 6.26(b)) 
lassen wiederum eine Vielzahl von Reflexen erkennen, die lediglich der β´1-Phase zugeordnet 
werden können. 
Zusammenfassend konnte mit Hilfe der Röntgendiffraktogramme gezeigt werden, dass die 
zunehmende Ausscheidung von YL-Teilchen an den Korngrenzen die Umwandlung von 
Martensit in Austenit behindert. Unter Berücksichtigung der Herstellungsverfahren lässt sich 
somit erklären, dass für die sprühkompaktierten Proben (größte Ausscheidungen, höchster 
YL-Flächenanteil) eine vollständige Unterdrückung der martensitischen Umwandlung resultiert 
(vgl. Abb. 6.25). Kommt es im Zuge der Wärmebehandlung, z. B. bei SC+Zr, zu einem Anstieg 
des Flächenanteils bzw. zur Ausscheidung weiterer Y-Ausscheidungen kann dadurch die 
Umwandlung vollständig unterdrückt werden. Am Beispiel einer kalorimetrischen Messung an 
einer wärmebehandelten SC+Zr-Probe konnte keine Umwandlung zwischen -70 und 250 °C 
beobachtet werden (s. Abb. 6.27(a)). Eine Besonderheit ergab sich für die wärmebehandelte 
SLM+Zr-Probe. Die Zunahme an YL-Ausscheidungen konnte ebenfalls für diese Probe 
festgestellt werden. Jedoch scheiden die Teilchen globular aus und besetzen die Korngrenzen 
nicht vollständig. Obwohl nur wenig Martensit im Gefüge verbleibt (vgl. Abb. 6.23(c)), kann 
noch eine martensitische Umwandlung (z. B. ∆HM→A = 2,1 ± 0,2 J/g) kalorimetrisch registriert 
werden (s. Abb. 6.27(b)). 
Auch am Beispiel des thermischen Zyklierens kann die Unterdrückung der martensitischen 
Umwandlung beobachtet werden (s. Abb. 6.25). Bereits nach 10 Zyklen (bis 250 °C) zeigt sich 
eine starke Abnahme der Umwandlungsenthalpie (vgl. Tab. 6.11, z. B. SLM+Zr: ∆HM→A = 
2,7 ± 0,1 J/g). Je höher die Temperatur beim Zyklieren, desto stärker läuft die Degradation der 
Umwandlung ab. Inwiefern dies mit den Ys-Ausscheidungen zusammenhängt und welche 
Phasenbildung beim fortschreitenden Zyklieren einsetzt, ist in zukünftigen Experimenten zu 
untersuchen.  





Abb. 6.27: Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten von Cu-Al-Ni-Mn-Zr im wärmebehandelten 
Zustand (WBH-2). Die SC+Zr-Probe zeigt keine martensitische Umwandlung unterhalb und 
oberhalb Raumtemperatur (a). Die SLM+Zr-Probe weist hingegen eine reversible Umwandlung 
(vgl. 1. und 2. Zyklus) nahe des Nullpunkts (Pfeilmarkierung) auf. Die Umwandlungs-
temperaturen der wärmebehandelten SLM+Zr-Probe sind in Anhang 9.5.5 (s. Tab. A9.20) 
zusammengestellt. 
 
Durch Nutzung des SLM-Verfahrens und der Variation der Prozessparameter konnte das 
Umwandlungsverhalten der Zr-freien Legierung bereits während der Herstellung angepasst 
werden (Kapitel 6.2.1). Dies trifft auch auf die quinäre Legierung zu und soll anhand der 
Variation der Laserleistung, der Scangeschwindigkeit und des Schmelzbahnüberlapps in 
Abb. 6.28 gezeigt werden. 
 
 
Abb. 6.28: Einfluss des Energieeintrags (EV) auf die Apeak-Temperatur von SLM+Zr-Proben. Die 
Veränderung des Volumenenergieeintrags erfolgte durch Variation der Laserleistung (vs = 
740 mm/s und 30 % Überlapp), der Scangeschwindigkeit (PL = 330 W und 30 % Überlapp) und 
des Schmelzbahnüberlapps (PL = 330 W und vs = 740 mm/s). Die schattierten Bereiche deuten 
auf Energieeinträge hin, welche zu Proben mit einer relativen Dichte oberhalb von 99 % führen. 
 
Die Apeak-Temperatur der Referenzprobe (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 40 % Überlapp, 
EV = 50,7 J/mm
3) liegt im 2. Zyklus bei 179 ± 6 °C. Um diesen Wert lassen sich durch 
Variation der entsprechenden Parameter, was eine Veränderung des Volumenenergieeintrags 
bewirkt, die Apeak-Werte einstellen. Die Umwandlungstemperaturen können mit der Erhöhung 
des Energieeintrags, EV, zu höheren Werten verschoben werden (vgl. Tab. 6.12). Dies wird vor 
allem durch Anpassung der Laserleistung (300 W: Apeak = 170 ± 2 °C, 350 W: Apeak = 




184 ± 3 °C) oder des Schmelzbahnüberlapps (15 %: Apeak = 156 ± 1 °C, 50 %: Apeak = 
184 ± 3 °C) ermöglicht. Obwohl die Werte des Überlapps deutlich stärker verändert wurden, 
zeigen die Ergebnisse für eine Anpassung der Laserleistung ähnlich starke 
Temperaturverschiebungen. Dies konnte auch bei Untersuchungen an additiv hergestellten 
NiTi-Proben festgestellt werden [45,46,293]. Generell zeigt sich somit ein bedeutender Einfluss 
der Laserleistung. Die Prozessparameter wie Scangeschwindigkeit und Schmelzbahnüberlapp 
müssen hingegen stärker verändert werden, um gleiche Temperaturverschiebungen zu 
ermöglichen. 
Die Temperaturverschiebungen durch die Variation der Prozessparameter können bezüglich der 
Erkenntnisse aus Kapitel 6.2.1 maßgeblich auf die geringfügige Änderung der Ordnung bei 
unterschiedlichen Energieeinträgen zurückgeführt werden. Während die Umwandlungs-
temperaturen (Apeak) der Zr-freien SLM-Proben in einem Bereich von 6 bis 8 °C anpassbar sind, 
ergibt sich für die SLM+Zr-Proben, wie beispielsweise in Tab. 6.12 gezeigt, eine 
Variationsspanne von 14 (s. Laserleistung) bis 28 °C (s. Schmelzbahnüberlapp). 
Tab. 6.12: Übersicht ausgewählter Kennwerte von SLM+Zr-Proben im Ausgangszustand. Die 
Volumenenergieeinträge sind den Ergebnissen der Korngrößenanalyse und des Umwandlungs-
verhaltens (2. Zyklus) hinsichtlich Apeak, T0 sowie der Enthalpie der Rückreaktion gegen-










Apeak T0 ∆HM→A 
(J/mm3) (µm) (°C) (J/g) 
(W) Variation der Laserleistung 
300 39,0 
- 
170 ± 2 163 ± 1 8,0 ± 0,1 
340 44,2 183 ± 2 174 ± 2 7,5 ± 0,1 
350 45,5 184 ± 3 176 ± 3 8,6 ± 0,1 
(mm/s) Variation der Scangeschwindigkeit 
500 63,5 - 156 ± 1 149 ± 1 7,8 ± 0,1 
800 39,7 46 ± 33 30 ± 3 62 ± 16 164 ± 4 157 ± 4 8,2 ± 0,1 
900 36,3 - 168 ± 1 160 ± 1 8,3 ± 0,1 
(%) Variation des Schmelzbahnüberlapps 
15 31,0 - 156 ± 1 149 ± 1 7,6 ± 0,1 
30 42,9 49 ± 34 32 ± 2 67 ± 16 166 ± 5 158 ± 5 9,0 ± 0,1 
50 55,7 69 ± 38 36 ± 6 95 ± 25 184 ± 3 176 ± 3 7,7 ± 0,1 
 
Solche großen Veränderungen ergeben sich für die Zr-freien SLM-Proben (Cu-Al-Ni-Mn) erst 
durch die Nutzung der Substratheizung (Kapitel 6.2.2) bzw. der Mehrfachbelichtung 
(Kapitel 6.2.3). Daher bleibt zu vermuten, dass die kleinen und fein verteilten 
Y-Ausscheidungen (YL, Ys) ebenfalls Einfluss auf die martensitische Umwandlung in den 
SLM+Zr-Proben nehmen. 




7 Mechanisches Verhalten von Cu-Al-Ni-Mn(-Zr) 
Im Rahmen dieses Kapitels werden zunächst die Einflüsse der unterschiedlichen Gefüge 
(Cu-Al-Ni-Mn, Cu-Al-Ni-Mn-Zr) auf das quasistatische Verhalten unter Zug- und 
Druckbelastung untersucht und diskutiert. Neben dem Einfluss der Restporosität (SLM-Proben) 
spielen vor allem die Korngröße und die Phasenbildung für die mechanischen Eigenschaften 
eine wichtige Rolle. 
Der zweite Teil der Untersuchungen bezieht sich auf die Formgedächtniseigenschaften 
(Einweg- und Zweiweg-Effekt sowie Pseudoelastizität), welche für beide Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen am Beispiel ausgewählter Proben analysiert wurden. 
7.1 Verhalten unter Zugbeanspruchung 
Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven für Proben (Cu-Al-Ni-Mn, Cu-Al-Ni-Mn-Zr) 





Abb. 7.0: Übersicht repräsentativer Spannungs-Dehnungs-Kurven von mittels (a) Induktionsgusses (IC), 
(b) Sprühkompaktierens (SF), (c) Kupferkokillengusses (SC) und von mittels (d) selektiven 
Laserschmelzens (SLM) hergestellten Proben. Die Prüfung des WBH-2-Zustands erfolgte nur 
für die IC- und SLM-Vertreter bzw. für die SLM-Proben der quinären Legierung. Das Versagen 
setzte bei den angezeigten Dehnungen ein. Die jeweiligen Mittelwerte sind Tab. 7.0 zu 
entnehmen. Die REM-Aufnahme der Bruchflächenaufnahme der IC-Zugprobe stellt den 
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Aufgrund der Korngröße, welche je nach Herstellung in der Reihenfolge IC → SF → SC → 
SLM (Cu-Al-Ni-Mn) abnimmt, wird verdeutlicht, dass die Duktilität deutlich erhöht werden 
kann (vgl. Tab. 7.0). Mit Ausnahme des SLM-Materials (Cu-Al-Ni-Mn) versagten die Proben 
unter Zugbelastung weit unterhalb von 10 % Dehnung. Besonders die IC-Proben sind hierbei 
hervorzuheben, welche die geringsten Bruchfestigkeiten (σBr = 270 ± 20 MPa) und -dehnungen 
(εBr = 2,7 ± 0,4 %) aller getesteten Proben aufwiesen. Dies lässt sich maßgeblich auf die 
grobkörnigen Gefüge zurückführen. 
Tab. 7.0: Übersicht ermittelter Kennwerte für Zugversuche an Proben (Ausgangszustand, 
Wärmebehandlung) aus Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Neben der relativen Dichte sind die 


















220 ± 15 270 ± 20 2,7 ± 0,4 103 ± 4 286 ± 17 
IC (WBH-2) 215 ± 15 360 ± 20 5,1 ± 0,5 100 ± 1 294 ± 21 
SF 
99,0 ± 0,5 
280 ± 20 510 ± 70 3,0 ± 0,7 97 ± 1 280 ± 18 
SF (WBH-2) - 90 ± 4 282 ± 10 
SC 
99,6 ± 0,4 
220 ± 20 460 ± 55 4,4 ± 0,4 94 ± 2 211 ± 22 
SC (WBH-2) - 84 ±2 283 ± 19 
SLM 
98,9 ± 0,1 
220 ± 10 620 ± 50 8,2 ± 0,9 95 ± 1 247 ± 20 
SLM (WBH-2) 205 ± 10 340 ± 20 4,9 ± 0,3 91 ± 2 291 ± 18 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
SF+Zr 
99,0 ± 0,5 
360 ± 15 810 ± 10 4,4 ± 0,1 103 ± 2 282 ± 9 
SF+Zr (WBH-2) - 310 ± 15 
SC+Zr 
99,6 ± 0,4 
270 ± 10 625 ± 50 5,0 ± 0,5 97 ± 1 234 ± 7 
SC+Zr (WBH-2) - 298 ± 6 
SLM+Zr 
99,8 ± 0,2 
220 ± 10 470 ± 15 6,7 ± 0,4 99 ± 1 260 ± 5 
SLM+Zr (WBH-2) 290 ± 15 670 ± 10 5,3 ± 0,4 - 326 ± 7 
 
Für die Veranschaulichung des Bruchverhaltens ist die Bruchfläche einer repräsentativen 
IC-Probe in Abb. 7.0(e) gezeigt. Die abgescherten Oberflächenbereiche (keine Einschnürungen 




im Randbereich) sind charakteristisch für die geringen Verformungen. Daher kann von 
Sprödbruch ausgegangen werden [23,26,187]. Nach der Wärmebehandlung repräsentativer 
Proben (z. B. SLM WBH-2) ist zu erkennen, dass die Bruchspannung (σBr = 340 ± 20 MPa) 
und Verformbarkeit (εBr = 4,9 ± 0,3 %) merklich abnimmt. Dies ist mit der Kornvergröberung 
zu erklären, welche mit dem 1. Schritt der Wärmebehandlung (WBH-2: Homogenisierungs-
glühen) einsetzt (Kapitel 6.1.1). Mit ca. 5 % Bruchdehnung liegt man jedoch noch im Bereich 
jener Proben (Ausgangszustand), welche mit Hilfe des Sprühkompaktierens 
(SF, εBr = 3,0 ± 0,7 %) oder des Kupferkokillengusses (SC, εBr = 4,4 ± 0,4 %) hergestellt 
wurden (vgl. Tab. 7.0). 
Aufgrund der guten Verformbarkeit der additiv hergestellten Probenkörper lässt sich ein hohes 
Potential des SLM-Prozesses für die Verarbeitung von Kupfer-Basis-Formgedächtnis-
legierungen erkennen. Ein erster Belastungstest erfolgte ebenfalls an der Zugfeder, welche für 
die Veranschaulichung des Einweg-Effekts genutzt wurde (Kapitel 7.3). Aufgrund der relativ 
geringen Porenanzahl innerhalb der Spiralstege konnte die Zugfeder problemlos auf hohe 
Werte, d. h. die doppelte Ausgangslänge, gedehnt werden. 
 
 
Abb. 7.1: Zusammenstellung repräsentativer Spannungs-Dehnungs-Kurven unterschiedlicher 
Herstellungs- und Behandlungsmethoden (a) im Vergleich zu ausgewählten 
Literaturergebnissen (s. [30,129,134,194]). Die Markierungen verdeutlichen die 
Bruchspannungen bzw. -dehnungen des in der Literatur untersuchten Materials. Die 
Abhängigkeit der Bruchspannung von der Dichte der Proben wird am Beispiel der µ-CT-
Aufnahmen einer (b) sprühkompaktierten Probe und an (c, d) ausgewählten SLM-Proben 
verdeutlicht. Die SLM-Vertreter zeigen eine Probe, welche mit (c) spratzigem Pulvermaterial 
(PL = 300 W, vs = 210 mm/s, 50 % Überlapp, lz = 50 µm) hergestellt wurde. Die Zugprobe unter 
Verwendung des in dieser Arbeit genutzten sphärischen Pulvermaterials ist in (d) dargestellt. 
Die versagensrelevanten Bereiche der Zugproben sind als transparente Rekonstruktionen 
(Poren: rot) gezeigt. 
 
Die vergleichende Darstellung in Abb. 7.1(a) zeigt, dass die Bruchfestigkeiten und -dehnungen 
(s. SLM mit EV = 38,1 J/mm


































































liegen (Cu-Al-Ni-Legierungen: [30,134,194], Cu-Al-Mn-Legierung: [129]), die mit Hilfe 
konventioneller Verfahren (thermo-mechanische Behandlung, Pulvermetallurgie) hergestellt 
wurden und eine höhere Dichte als die hier untersuchten SLM-Proben aufweisen. Die feinen 
Gefüge der SLM-Proben führen nicht nur zur höchsten Verformbarkeit (εBr = 8,2 ± 0,9 %), 
sondern stehen auch mit der höchsten Bruchfestigkeit (σBr = 620 ± 50 MPa) in Verbindung. 
Obwohl die relative Dichte des SLM-Materials (98,9 ± 0,1 %) bis zu 1 % unterhalb der 
relativen Dichte der sprühkompaktierten Proben (99,0 ± 0,5 %) liegt, zeigen sich deutlich 
bessere Verformungseigenschaften (vgl. Abb. 7.1(a)). Der Großteil der Poren der SLM-Proben 
ist relativ klein und liegt unterhalb eines Äquivalentdurchmessers von 100 µm (vgl. Abb. 5.11 
und Abb. 7.1(d)). Die Anzahl der kleinen Poren beeinflusst die quasistatischen Eigenschaften 
nur in geringem Umfang [224,330]. Die Nutzung sphärischer, qualitativ hochwertiger Pulver 
sowie optimierter Prozessparameter sind hierfür maßgebend. Allein die Verwendung 
teilsphärischer, spratziger Pulverpartikel bewirkt im Falle der quaternären Legierung einen 
Abfall der relativen Dichte (96,8 ± 0,3 %, vgl. Tab. 7.1), was anhand einer µ-CT-Aufnahme der 
entsprechenden Zugprobe in Abb. 7.1(c) dargestellt ist. Vor allem für das sprühkompaktierte 
Material treten in den Proben Poren auf, weil Inertgas beim Herstellungsprozess lokal nicht 
entweichen konnte [29,350,351]. Die resultierenden Größen der Poren liegen im Bereich 
mehrerer Mikro- bis Millimeter. Im Falle einer analysierten SF-Zugprobe (Abb. 7.1(b)) konnte 
das Versagen des Materials an exakt der Stelle beobachtet werden, an der sich die größte Pore 
befand. 
Tab. 7.1: Zusammenstellung der gemessenen Gefüge- und Versuchskennwerte für SLM-Proben 
(Cu-Al-Ni-Mn) unterschiedlicher Pulvermaterialien, Parameter- sowie Behandlungs-
kombinationen. Der Beginn der Entzwillingung während der Belastung wird durch die 















(%) (µm) (MPa) (%) 
SLM 
(spratziges Pulver) 
96,8 ± 0,3 36 ± 10 230 ± 10 560 ± 60 3,4 ± 0,8 
SLM 
(15 % Überlapp) 
98,8 ± 0,1 48 ± 25 225 ± 15 580 ± 40 6,5 ± 0,7 
SLM 
(Strategie E) 
98,7 ± 0,1 37 ± 27 230 ± 10 585 ± 5 6,4 ± 0,4 
SLRM (5) 99,5 ± 0,3 42 ± 24 195 ± 10 490 ± 55 9,3 ± 0,9 
SLM+200 °C 
99,2 ± 0,1 
47 ± 30 180 ± 10 570 ± 70 8,2 ± 0,7 
SLM+280 °C 56 ± 31 140 ± 10 350 ± 40 9,2 ± 1,1 




Aufgrund der Variabilität des SLM-Prozesses (Prozessparameter, Substratheizung, 
Belichtungsstrategie) existieren weitreichende Möglichkeiten zur weiteren Beeinflussung des 
Materialverhaltens unter Zugbelastung. Während niedrige Energieeinträge nur geringe 
Veränderungen in der Verformbarkeit erkennen lassen (EV = 30,9 J/mm
3, ρ = 98,8 ± 0,1 %, 
εBr = 6,5 ± 0,7 %) und simultan die Umwandlungstemperaturen verändert werden können, 
lassen sich mit Hilfe der Substratheizung sowie der Mehrfachbelichtung weitere 
Verbesserungen aus Gründen der Dichtesteigerung in der Bruchdehnung erzielen 
(vgl. Tab. 7.1). Auch die Entzwillingung des Martensits mit ansteigender Belastung verändert 
sich im Zuge der genannten Behandlungsmethoden (vgl. Abb. 7.1(a)). Während das 
Entzwillingen der konventionellen Proben eher schwach bzw. im Falle der 
Zr-haltigen Proben (SF+Zr, SC+Zr) aufgrund der Y-Phase nicht ausgeprägt ist (vgl. Abb. 7.0), 
können sich im SLM-Gefüge Martensitvarianten vor dem Einsetzen der plastischen 
Deformation umorientieren. Neben dem elastischen Bereich ließ sich hierbei ein weiterer 
linearer Anstieg vor dem Versagen der SLM-Proben beobachten. Generell wird beim Auftreten 
von zwei linear-elastischen Bereichen im Spannungs-Dehnungs-Diagramm von einer 
Doppelstreckgrenze gesprochen [14,30,31,68,69]. Die benötigten Spannungen für die 
Entzwillingung hängen von der Textur [7,193] und der Korngröße ab [30,31]. Je geringer die 
Korngröße (Korngrenzenvolumen steigt), desto kleiner ist die Größe der Martensitnadeln [177] 
bzw. umso höher deren Anzahl. Dies wiederum führt zu einem relativ hohen Widerstand und 
entsprechend hohe äußere Kräfte müssen für die Verschiebung der Martensit-Martensit-
Grenzflächen aufgebracht werden. Da eine breite Korngrößenverteilung in den SLM-Proben 
vorherrscht und die Bereiche stark gestreckter Körner einfacher zu verformen sind, resultiert 
der für die SLM-Proben typische Spannungs-Dehnungs-Verlauf. Kommt es bei der Herstellung 
mit Substratheizung (Kapitel 6.2.2) oder Umschmelzen (Kapitel 6.2.3) zum Anstieg der 
Korngröße, nimmt, wie in Abb. 7.1(a) zu erkennen, die Startspannung (σs,SLM = 220 ± 10 MPa, 
σs,SLM+280 °C = 140 ± 10 MPa, σs, SLRM (5) = 195 ± 10 MPa) sowie der Festigkeitsanstieg während 
der Entzwillingung ab (vgl. Tab. 7.1). 
Durch die Einstellung der Korngröße unter Verwendung unterschiedlicher Herstellungs-
verfahren konnte ein großer Einfluss auf die resultierenden Eigenschaften im Zugversuch 
genommen werden (vgl. Abb. 7.0(a) bis (d)). Mit Abnahme der Korngröße, durch hohe 
Abkühlgeschwindigkeit oder Zr-Zugabe, ergibt sich ebenfalls eine Veränderung der 
Bruchflächen. Die Erläuterungen hierzu werden im weiteren Verlauf des Kapitels diskutiert. 
Am Beispiel der Cu-Al-Ni-Mn-Legierung ergibt sich eine Erhöhung der Verformbarkeit sowie 
der Bruchfestigkeit mit der Abnahme der Korngröße (s. Abb. 7.2) [30,31,75]. Im Vergleich 
dazu ergibt sich kein klarer Trend für die Startspannung σs (Entzwillingung). Am Beispiel der 
Härtewerte (HRB, HV0,1) lassen sich ebenfalls nur schwer Tendenzen mit Abnahme der 




Korngröße erkennen (vgl. Tab. 7.0). Die Probenhärte im Ausgangszustand liegt im Bereich von 
100 HRB bzw. 270 HV0,1 (Cu-Al-Ni-Mn). 
Im Vergleich zu den Proben der quaternären Legierungen ergibt sich für das Zr-haltige 
Probenmaterial (SF+Zr, SC+Zr) eine deutliche Erhöhung der Festigkeit (σBr) und der 
Startspannung (σs) sowie ein leichter Anstieg der Härte (vgl. Tab. 7.0). Dies kann einerseits 
durch die Kornfeinung als Folge der Zr-Zugabe erklärt werden [30]. Andererseits spielt die 
Ausscheidung der Y-Phase eine entscheidende Rolle. Gezeigt wird dies anhand der 
Zusammenhänge in Abb. 7.2. Mit Zunahme der Größe der YL-Ausscheidungen erhöht sich die 
Bruch- bzw. Startspannung markant. Dabei kann weiterhin erkannt werden, dass die 
Verformbarkeit, unabhängig von der Korngröße, abnimmt. 
 
 
Abb. 7.2: Abhängigkeit der Startspannung für Entzwillingung (σs), der Bruchspannung (σBr) und der 
Bruchdehnung (εBr) von der mittleren Korngröße. Gezeigt sind die Werte für Cu-Al-Ni-Mn (links) 
und Cu-Al-Ni-Mn-Zr (rechts). Die mittlere Korngröße der SC-Proben bezieht sich auf die Werte 
der Plattengussgeometrie und liegt etwas oberhalb von der Korngröße der Zylinder 
(vgl. Tab. 6.1). Die Ergebnisse der Zr-haltigen Proben zeigen eine Abhängigkeit von der Größe 
der YL-Ausscheidungen (Pfeil). 
 
Ein geringer Einfluss der Zr-Zugabe auf die mechanischen Eigenschaften im Zugversuch ergibt 
sich im Falle der SLM+Zr-Proben. Im Ausgangszustand sind nur geringe Anteile an Y-Phase 



























(σBr, σs), der Verformbarkeiten (εBr) und der Härten befinden sich annähernd im gleichen 
Bereich (vgl. Tab. 7.0). Dies war aufgrund der annähernd identischen Gefüge (Kapitel 6.3.1, 
s. Abb. 6.22(e) und (f)) zu erwarten. Erst mit der Wärmebehandlung der SLM+Zr-Proben und 
der stärkeren Bildung von fein verteilten Y-Ausscheidungen (YL, Ys) ergeben sich für die Proben 
deutliche Veränderungen (σs = 290 ± 15 MPa, σBr = 670 ± 10 MPa, εBr = 5,3 ± 0,4 %, 
Härte = 326 ± 7 HV0,1). Besonders der Festigkeitsanstieg im Zuge der Entzwillingung 
unterscheidet sich vom Verhalten der Zr-freien SLM-Proben (Ausgangszustand, 
WBH-2-Zustand, vgl. Abb. 7.0(d)). 
Für eine tiefgründige Analyse des Bruchverhaltens von Proben mit unterschiedlichen Gefügen 
(Korngröße, Phasenbildung) erfolgte eine Bruchflächenanalyse an ausgewählten Zugproben. 
Die Unterschiede sollen am Beispiel der untersuchten Legierungen anhand der 
REM-Aufnahmen in Abb. 7.3 erläutert werden. 
 
 
Abb. 7.3: REM-Aufnahmen (SE-Kontrast) der Bruchflächen von (a, b) Cu-Al-Ni-Mn und (c, d) 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr (Kupferkokillengussmaterial). Die SLM-Proben für (e, f) Cu-Al-Ni-Mn und 
(g, h) Cu-Al-Ni-Mn-Zr sind den Gussproben gegenübergestellt. Die Gussproben zeigen eine 
spaltbruchgeprägte Oberfläche und die Existenz von wenigen langen Makrorissen (Pfeil). Der 
Bildeinschub in (g) zeigt eine Vergrößerung einer Pore, welche typisch für ein SLM-Bauteil ist. 
Die SLM-Proben weisen Duktilbruchbereiche (Wabenbildung) auf, was im Bildeinschub in (f) 
sowie in Bild (h) zu erkennen ist. 
 
Am Beispiel des Gussmaterials (SC-Probe, s. Abb. 7.3(a) und (b)) kann das für Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen ausgeprägte interkristalline Bruchverhalten (Sprödbruch) 
festgestellt werden [69,352]. Die Bruchflächen der Körner sind daher weniger stark aufgeraut 
und vereinzelt lassen sich Risse entlang der Korngrenzen beobachten [68,143]. Die geringen 
Bruchdehnungen (εBr, SC = 4,4 ± 0,4 %) des Gussmaterials können daher mit den genannten 
Merkmalen des Sprödbruchs erklärt werden. Im Gegensatz zur Zr-freien Legierung weist die 
SC+Zr-Probe unterschiedliche Bruchbereiche auf. Zum einen sind die Bruchflächen stärker 
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aufgeraut. Zum anderen lassen sich unterschiedlich große Bruchflächenbereiche erkennen, 
welche aus dem Korngrößenunterschied zwischen Randbereich und Probenmitte resultieren. 
Auffällig ist der Makroriss in Abb. 7.3(c), welcher vom Rand der Probe ins Innere des Materials 
verläuft und dort im Bereich deutlich feinerer Strukturen gestoppt wird. Dies kann darauf 
zurückgeführt werden, dass sich im feinkörnigen Gussmaterial, aufgrund der Zr-Zugabe, ein 
höherer Widerstand gegenüber Rissfortschritt ergibt. Im Bereich der feinen Strukturen 
(Abb. 7.3(d)) zeigen sich sehr kleine Kornflächen und Ausbrüche entlang der Korngrenzen 
(s. Kreismarkierungen). Aufgrund der Verteilung ist zu vermuten, dass es sich um die 
Ausscheidungsplätze der YL-Teilchen handelt (vgl. Abb. 6.23(b)). 
Im Vergleich zu den Gussproben zeigen die SLM-Vertreter der Zr-freien Legierung aufgrund 
ihrer geringen Korngröße eine andere Oberflächenbeschaffenheit [30]. Es sind nur wenige 
kleine Mikrorisse innerhalb der Bruchflächen zu erkennen (Abb. 7.3(e) und (g)). Am Beispiel 
der SLM-Probe zeigt sich nicht nur Sprödbruch, sondern es können auch Merkmale von 
transkristallinem Bruchverhalten beobachtet werden. Dargestellt sind hierbei mehrere parallel 
zueinander verlaufende Bruchfronten (Chevronmuster [2]), welche ihren Ursprung innerhalb 
eines Punktes nehmen (s. Abb. 7.3(f)). Dabei handelt es sich um Bereiche innerhalb der 
SLM-Probe, in denen vermehrt Porosität (z. B. unvollständig aufgeschmolzene Pulverpartikel) 
auftritt [227,284,353]. Es sind aber auch Poren in den Proben zu finden, die keine 
Rissinitiierung erkennen lassen (s. Bildeinschub in Abb. 7.3(g)). Lokal lassen sich weiterhin 
Formen von Duktilbruch (Wabenbildung, s. Bildeinschub in Abb. 7.3(f)) erkennen, deren 
Auftreten (s. auch SLM+Zr-Probe in Abb. 7.3(h)) mit der erhöhten Verformbarkeit der mittels 
selektiven Laserschmelzens hergestellten Proben in Verbindung steht. 
7.2 Verhalten unter Druckbeanspruchung 
Die Ergebnisse der Druckversuche in Form von repräsentativen Spannungs-Stauchungs-
Kurven sind in Abb. 7.4 zusammengestellt. Wie es für das Verhalten unter Zugbeanspruchung 
beobachtet werden konnte, zeigen sich wiederum typische S-linienförmige Kurvenverläufe und 
verdeutlichen eine Entzwillingung des Martensits mit Zunahme der Spannung. Im Vergleich 
zur Zugbeanspruchung ergeben sich im Druckversuch verstärkt mehrachsige 
Spannungszustände, was zu einer markanten Entzwillingung führt. Außerdem können zur 
Belastungsrichtung ungünstig gelegene Martensit-Martensit-Grenzflächen eine Entzwillingung 
erfahren [48,75]. Weiterhin ist ein stärkeres Verfestigungsverhalten der Proben mit 
fortschreitender Belastung zu beobachten. 
Der Einfluss der Korngröße auf die Verformbarkeit lässt sich, wie bereits für die Zugproben 
gezeigt, ebenfalls für die Proben unter Druckbeanspruchung beobachten. Eine Verringerung 
der Korngröße bewirkt eine erhöhte Verformbarkeit im Druckversuch (z. B. SF: 
εBr = 10,4 ± 0,2 % und SC: εBr = 17,4 ± 1,5 %). Die IC-Proben mit den größten Körnern zeigen 




daher die niedrigsten ermittelten Stauchungswerte (7,3 ± 1,4 %, s. Tab. 7.2). Beim 
Spannungsanstieg bilden sich bereits bei ca. 2,5 % Stauchung erste Schädigungen im Material, 
was mit Hilfe von Pfeilmarkierungen an der repräsentativen Spannungs-Stauchungs-Kurve in 
Abb. 7.4(a) gezeigt wird. 
 
 
Abb. 7.4: Repräsentative Spannungs-Stauchungs-Kurven der Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen 
für die Varianten (a) Induktionsguss (IC), (b) Sprühkompaktieren (SF), (c) Kupferkokillenguss 
(SC) und (d) selektives Laserschmelzen (SLM). Das Versagen setzt bei den angezeigten 
Dehnungen ein. Charakteristische Mittelwerte sind Tab. 7.2 zu entnehmen. 
 
Die ermittelten Stauchungswerte des SLM-Materials (Cu-Al-Ni-Mn, εBr = 14,0 ± 0,6 %) liegen 
etwas unterhalb der höchsten Verformbarkeit, welche sich bei den Kupferkokillengussproben 
(SC) ergab (vgl. Tab. 7.2). Die dazugehörigen Bruchfestigkeiten liegen auf dem Niveau der 
SC-Proben und lassen sich im Bereich von 1500 MPa bestimmen. Die höhere relative Dichte 
der SC- gegenüber den SLM-Proben führt maßgeblich zu der erhöhten Verformbarkeit unter 
Druckbelastung. Weiterhin können die anisotropen Gefüge (Kornverteilung: 10 bis 80 µm) der 
SLM-Proben für eine lokal geringere Verformbarkeit verantwortlich sein. Sowohl die SC- als 
auch die SLM-Proben liegen in einem Bereich hoher Verformbarkeit, was ein Vergleich mit 
den Werten von zwei ausgewählten Legierungen (Cu-11,92Al-3,78Ni [352]: εBr = 8 – 9 % und 
Cu-11,6Al-3,9Ni-2,5Mn [69]: εBr = 15 %) verdeutlicht. 
Große Unterschiede in den Bruchspannungen und den Verformbarkeiten durch die Zr-Zugabe 
(Cu-Al-Ni-Mn-Zr) ergeben sich nur am Beispiel des sprühkompaktierten Materials 
(vgl. Abb. 7.4(b) bis (d)). Die Kombination aus starker Kornfeinung sowie die Bildung relativ 
großer YL-Ausscheidungen entlang der Korngrenzen führen zu einem deutlichen 
Bruchfestigkeitsanstieg (SF: σBr = 1320 ± 15 MPa und SF+Zr: σBr = 1590 ± 10 MPa) sowie zu 
einer Steigerung der Bruchstauchung (SF: εBr = 10,4 ± 0,2 % und SF+Zr: εBr = 13,4 ± 0,4 %). 
Weil vor allem das Kornwachstum während der Wärmebehandlung durch die Ausscheidungen 
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gegenüber der Zr-freien, wärmebehandelten Probe (SF WBH-2: σBr = 905 ± 115 MPa und 
εBr = 6,7 ± 0,5 %) beobachtet werden (s. Tab. 7.2). 










(%) (MPa) (%) 
IC 
100 
205 ± 10 850 ± 80 7,3 ± 1,4 
IC (WBH-2) 240 ± 10 945 ± 100 9,4 ± 1,1 
SF / 
SF+Zr 
99,0 ± 0,5 
320 ± 10 /  
335 ± 5 
1320 ± 15 / 
1590 ± 10 
10,4 ± 0,2 / 
13,4 ± 0,4 
SF (WBH-2) / 
SF+Zr (WBH-2) 
295 ± 10 / 
815 ± 10 
905 ± 115 / 
1530 ± 25 
6,7 ± 0,5 / 
13,3 ± 1,0 
SC / 
SC+Zr 
99,6 ± 0,4 
225 ± 10 / 
250 ± 5 
1515 ± 50 / 
1395 ± 50 
17,4 ± 1,5 / 
15,2 ± 1,5 
SC (WBH-2) / 
SC+Zr (WBH-2) 
250 ± 10 / 
585 ± 10 
1130 ± 15 / 
1360 ± 105 
9,1 ± 0,3 / 




98,9 ± 0,1 
bzw. 
SLM+Zr: 
99,8 ± 0,2 
290 ± 15 / 
585 ± 10 
1510 ± 40 / 
1560 ± 70 
14,0 ± 0,6 / 
12,9 ± 1,3 
SLM (WBH-2) / 
SLM+Zr (WBH-2) 
255 ± 10 / 
275 ± 10 
1280 ± 55 / 
1265 ± 60 
11,7 ± 0,4 / 
7,7 ± 0,7 
 
Unter Berücksichtigung der in Abb. 7.4 gezeigten, repräsentativen Spannungs-Stauchungs-
Kurven kann der Einfluss der Korngröße auf die Verformbarkeit mit Hilfe von REM-
Aufnahmen der Bruchflächen weiter untersucht werden (nur Cu-Al-Ni-Mn). Die Erscheinung 
der Bruchflächen verändert sich deutlich mit kleiner werdender Korngröße. Dies konnte bereits 
an den Bruchflächen der Zugproben festgestellt werden. Die charakteristischen Bruchflächen 
ausgewählter Cu-Al-Ni-Mn-Druckproben sind in Abb. 7.5 gegenübergestellt. Für einen 
besseren Vergleich der Bruchstücke sind die Bruchflächen der Proben mit der geringsten 
(IC, s. Abb. 7.5(a)) und einer SLM-Probe mit hoher Verformbarkeit (s. Abb. 7.5(d)) räumlich 
dargestellt. Das Ausbrechen ganzer Probenstücke ist für die IC-Probe erkennbar. Mit Beginn 
des plastischen Fließens setzt eine Versetzungsbewegung im Material ein [60]. Für die 
Versetzungsbewegung ist nicht die Größe der angelegten Kraft maßgebend, sondern die daraus 
resultierende Schubspannung (kritische Schubspannung τr), die innerhalb des Materials nach 
dem Gesetz von Schmid resultiert [2,60]. Liegt die Belastungsrichtung parallel zur Prüfrichtung 




der Probe ist der Kraftaufwand zur Aktivierung der Gleitsysteme (gebildet aus Gleitrichtung 
und -ebene) in einem Winkel von 45 ° nur sehr gering. Daraus ergibt sich ein Abscheren schräg 
zur Prüfrichtung. Im Falle der IC-Proben erfolgt kein Abscheren der Bruchstücke in 45 °, 
sondern ein direktes Ausbrechen von Material senkrecht zu den Stirnflächen. Der Widerstand 
gegenüber Rissfortschritt ist aufgrund des interkristallinen Rissverlaufs nur sehr gering. Die 
Bruchflächen wirken unter hohen Vergrößerungen (s. Bildauszug von Abb. 7.5(a)) daher glatt. 
 
 
Abb. 7.5: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE-Kontrast) ausgewählter Bruchflächen der 
Legierung Cu-Al-Ni-Mn. Die Aufnahmen zeigen den Zustand der (a) IC-, (b) SF-, (c) SC- und 
(d) SLM-Probe. Zur Veranschaulichung wurden die Bruchstücke für die IC- und die SLM-Probe 
gedreht und räumlich abgebildet. Die Bildausschnitte zeigen charakteristische 
Bruchflächenbereiche bei 250-facher Vergrößerung. 
 
Der Bruchmodus ändert sich, wenn die Korngröße abnimmt. Dabei kann das Abscheren der 
Bruchstücke in einem Winkel von 45 ° für die SLM-Probe beobachtet werden (s. Abb. 7.5(d)). 
Dies trifft auch auf die zylindrischen Prüfkörper des SF- und des SC-Materials zu. Die 
Bruchfläche der SLM-Probe ist im Vergleich zur IC-Probe stark aufgeraut. Es können mehrere, 
stufenartig ausgeprägte Rissfronten (s. Bildauszug von Abb. 7.5(d)) erkannt werden, die verteilt 
über die Bruchfläche vorliegen. Die Ausbildung vieler kleiner Rissfronten deutet auf eine 
erhöhte Verformbarkeit hin [2,30,31], was am Beispiel der additiv hergestellten Proben 
nachgewiesen werden konnte. 
Für die Legierungen Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr (Ausgangszustand) soll erneut auf die 
Entzwillingung des Materials mit ansteigender Druckspannung hingewiesen werden. Der Start 
der Entzwillingung kann legierungsunabhängig zwischen 200 MPa und 300 MPa beobachtet 
werden (vgl. Tab. 7.2). Diese Werte liegen im Bereich der Startspannungen, welche auch unter 
Zugbelastung bestimmt werden konnten. Unter Berücksichtigung des elastischen 
Verformungsbereichs, welcher mit Beginn der Entzwillingung (σs) überschritten wird, ist daher 




kein markanter Unterschied (Verhältnis von Zug- zu Druckkennwert ≈ 1) zu erkennen, wie er 
vergleichsweise bei martensitischen Stählen zu beobachten ist und als Spannungs-Differenz-
Effekt (SD-Effekt, engl. strength-differential-effect) beschrieben wird [354,355]. Eine 
Ausnahme stellt jedoch die SLM+Zr-Probe im Ausgangszustand dar. Während die 
Entzwillingung im Zugversuch mit Spannungen von 220 ± 10 MPa einsetzt, liegen die 
Spannungen im Falle der Zr-haltigen SLM-Probe um ein Vielfaches höher (σs = 585 ± 10 MPa, 
vgl. Abb. 7.4(d)). Dies bedeutet eine deutliche Differenz zwischen den unter Druck- und 
Zugbelastung gemessenen Startspannungen (SD = 0,38). Bereits mehrfach wurde bei den 
Untersuchungen des Gefüges und der Umwandlungseigenschaften der Einfluss der 
Ys-Ausscheidungen angesprochen. Diese Ausscheidungen können sich bereits während der 
Herstellung mittels selektiven Laserschmelzens ausbilden. Die Existenz von Ys-Teilchen 
konnte durch TEM-Analysen im Ausgangszustand der SLM+Zr-Proben nachgewiesen werden 
(Kapitel 6.3.1). Mit fortsetzender Entzwillingung ergibt sich ein steiler Anstieg der 
Spannungs-Stauchungs-Kurven der SLM+Zr-Proben gegenüber den Zr-freien SLM-Proben. 
Unter Zugbeanspruchung konnte dies nicht beobachtet werden und verdeutlicht die 
Unterschiede zwischen beiden Prüfmethoden. Erst mit der Wärmebehandlung und der 
zunehmenden Ausscheidung von YL-Teilchen ist eine geringe Startspannung 




Abb. 7.6: Einfluss der relativen Dichte und Porengröße (d90) in additiv hergestellten Proben auf die 
Bruchdehnung/-stauchung (a). Gezeigt wird das Verhalten im Zug- (links) und im Druckversuch 
(rechts) für (1) SLM (Strategie C), (2) SLM (15 % Überlapp), (3) SLM und eine (4) SLRM (5)-
Probe sowie für (5) SLM+Zr (rote Messwerte). Darstellung der Porenverteilung in 
(b) SLRM (5), (c) SLM und (d) SLM (15 % Überlapp). Es wurde das gesamte Volumen 
(3 mm Durchmesser, 6 mm Höhe) der Druckproben unter Nutzung des µ-CTs rekonstruiert 
(Poren: rot). 
 
Neben den genannten Unterschieden in der Entzwillingung des SLM-Materials unterscheiden 
sich die SLM-Proben auch hinsichtlich der Verformbarkeit im Zug- und Druckversuch. Hierbei 
soll der Einfluss der Porosität untersucht werden. Die Bruchdehnungen (Zugversuch) bzw. die 




Bruchstauchungen (Druckversuch) sind für die genannte Untersuchung der relativen Dichte 
und der Porengröße (d90) in Abb. 7.6(a)) gegenübergestellt. Es zeigt sich ein asymmetrisches 
Verhalten der Proben (Cu-Al-Ni-Mn), wenn man die Ergebnisse des Zug- mit den Werten des 
Druckversuchs vergleicht. Eine Erhöhung der Verformbarkeit mit abnehmender Porosität und 
kleineren Porengrößen kann im Zugversuch ermittelt werden. Generell tragen Poren zur lokalen 
Spannungsintensivierung bei und können die mechanischen Eigenschaften negativ beeinflussen 
[2]. Je kleiner und sphärischer die Poren bzw. je geringer die Anzahl, desto geringer ist 
beispielsweise der Einfluss auf die Verformbarkeit. Die Zylinder mit der höchsten relativen 
Dichte, gezeigt anhand einer µ-CT-Rekonstruktion einer SLRM (5)-Druckprobe 
(s. Abb. 7.6(b)), ergeben sich durch Nutzung des zusätzlichen Umschmelzschritts. Daher 
zeigen diese Proben im Zugversuch die höchsten Verformungen. Besonders das Ausheilen von 
Poren unterhalb eines Äquivalentdurchmessers von 100 µm führt zu der geringeren Anzahl an 
Poren gegenüber einer SLM-Probe (s. Abb. 7.6(c)). Die relative Dichte der SLM-Proben, 
welche mit 15 % Schmelzbahnüberlapp (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, hc = 0,16 mm) hergestellt 
wurde, befindet sich im Bereich der SLM-Referenzprobe (PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 
hc = 0,13 mm bzw. 30 % Überlapp). Zwar konnten weniger Poren im Falle eines geringeren 
Überlapps detektiert werden (s. Abb. 7.6(d)), jedoch verdoppeln sich die maximalen 
Porengrößen. Dabei sind unregelmäßig geformte Poren zu erkennen. Während des Zugversuchs 
können verstärkt diese Poren zu einer frühzeitigen Initiierung von Rissen führen [284]. Die 
gleichen Proben bzw. die Verformbarkeit verhält sich unter Druckbeanspruchung genau 
entgegengesetzt. Da während der Stauchung des Materials zunächst Porosität geschlossen wird, 
sind die Verformbarkeiten im Vergleich zum Zugversuch zu deutlich höheren Werten 
verschoben. Dabei zeigt sich, dass vor allem Proben mit erhöhter Porosität 
(erhöhter Porendurchmesser) und das Schließen solcher Poren zur maximalen Stauchung im 
Druckversuch beitragen. Die erläuterten Abhängigkeiten im Druckversuch können somit 
eindeutig auf die Größe und Verteilung der Poren bezogen werden, was sich in Abb. 7.6(a) 
erkennen lässt. 
Die Prüfung der Formgedächtniseigenschaften (Einweg-Effekt und Pseudoelastizität) von 
Kompakt- und Gitterproben soll im weiteren Verlauf der vorliegenden Arbeit unter 
Druckbeanspruchung untersucht werden. Zunächst erfolgte die quasistatische Untersuchung 
von Kompaktproben bis zum Bruch. Dies ist auch für die Gitterproben mit kubischer und 
auxetischer Einheitszelle notwendig, um die Belastbarkeit mit ansteigender Spannungen bzw. 
das Verhalten mit zunehmender Stauchung vorab zu prüfen. Zu Beginn wurde das Verhalten 
der Gitterprobe mit kubischer Einheitszelle anhand von makroskopischen Aufnahmen 
dokumentiert und untersucht. Es ist zu erwähnen, dass sich mit Beginn des Druckversuchs 
zunächst ein Bereich annähernd linearer Stauchung beobachten lässt (s. Abb. 7.7(a), z. B. 
Bildauszug 2), in dem die Einheitszellen keine Schädigung erfahren und beispielsweise durch 
eine Entlastung in die Ausgangsform zurückkehren können [257,336]. Die maximale 




Belastbarkeit, bevor eine Schädigung der Gitterprobe mit kubischer Einheitszelle einsetzt, liegt 
bei 75 MPa (s. Abb. 7.7(a), Bildauszug 3). Nur sehr wenige Poren konnten innerhalb der 
Streben (0,74 ± 0,05 mm) mit Hilfe des µ-CTs detektiert werden (Kapitel 5.2.4), woraus sich 
die hier gezeigte Beanspruchbarkeit ergibt. Bis zum Erreichen des Spannungsmaximums 
konnte die Gitterprobe ca. 5 % verformt bzw. gestaucht werden. Wird die Stauchung der 
Gitterprobe weiter erhöht, setzt ein Versagen erster Bereiche durch verstärktes Ausbeulen von 
einzelnen Gitterstreben ein [213,257,335]. Dies bewirkt ebenfalls einen Spannungsabfall. Wird 
der Druckversuch fortgeführt, kann nach dem Abfall der Spannung ein erneuter Anstieg 
beobachtet werden. Dies ist auf die Verformung weiterer, bis dahin nicht geschädigter Ebenen 
und deren Einheitszellen zurückzuführen [213,336]. Die fortsetzende Schädigung weiterer 
Ebenen der Gitterprobe (Zick-Zack-Verlauf, Herausbrechen von Material) setzt sich bis zu 
einer Stauchung von ca. 19 % fort. Aufgrund der bereits hohen Stauchungswerte lässt sich ein 
Ausbauchen der Probe erkennen (s. Bildauszug 4 von Abb. 7.7(a)). Die weitere Stauchung der 
Gitterprobe führt in der Folge zu einem vollständigen Versagen (konstanter Spannungsabfall) 
und einem Abscheren des oberen Teils der Probe in einem Winkel von ca. 45 ° 





Abb. 7.7: Repräsentative Spannungs-Stauchungs-Kurven der Gitterproben mit (a) kubischer und (b) 
auxetischer Einheitszelle. Die Beschreibung der Schädigung wird mit Hilfe von Bildauszügen 
(Bilder 1 bis 4) aus Videoaufnahmen beschrieben. Zur Veranschaulichung der Schädigung nach 
dem Bruch (Bild 5) wurden Teilstücke der Gitter makroskopisch dokumentiert. 
  




Aufgrund der höheren offenen Porosität (auxetisch: 60 % gegenüber kubisch: 38 %) und den 
schmaleren Streben (Kapitel 5.2.4) liegt die Belastungsgrenze der Gitterprobe mit auxetischer 
Einheitszelle bei lediglich 16 MPa (s. Bildauszug 2 von Abb. 7.7(b)). Die Stauchung bis zu 
diesem Punkt beträgt 2,5 %. Besonders die nach innen angewinkelten Streben der auxetischen 
Einheitszelle reagieren bereits nach dem Erreichen der Elastizitätsgrenze sehr empfindlich und 
knicken ein. Aufgrund der negativen Poissonzahl der Zelle zeigt die Gitterstruktur mit 
fortschreitender Komprimierung eine Art „Einrollen“ (s. Bildauszug 3 von Abb. 7.7(b)). 
Dadurch reiben die übrigen Streben und Ebenen verstärkt aufeinander und ein 
charakteristisches, zweites Spannungsmaximum entsteht (s. Bildauszug 4 von Abb. 7.7(b)). 
Durch das „Einrollen“ biegen sich einzelne Bereiche am Rand der Gitterprobe so stark, dass es 
zum Herausbrechen von Gitterstrukturen kommt. Dies führt zu einem vollständigen Versagen 
der Gitterprobe. 
7.3 Formgedächtnisprüfung: Einweg- und Zweiweg-Effekt 
Mit dem Beginn der Formgedächtnisprüfung (Formrückgewinnung) soll zunächst untersucht 
werden, in welchem Umfang sich das Einweg-Effekt-Verhalten einer additiv hergestellten 
Probe (SLM) mit einer Induktionsgussprobe vergleichen lässt. Beispielsweise lässt sich der 
Einweg-Effekt für den Formschluss (Verbindungselemente) nutzen, was bereits frühzeitig für 
die Legierung NiTi etabliert wurde [3,70,71]. Wichtig ist, dass die vorausgegangene 
Formänderung beim Aufheizen des Formgedächtnisbauteils zurückgewonnen werden kann. 
 
 
Abb. 7.8: Darstellungen des Einweg-Effekt-Verhalten einer (a) IC- und einer (b) SLM-Probe für eine 
Stauchung von 2 % (schwarz) bzw. 2,5 % (rot). Der charakteristische Kurvenverlauf ist in vier 
Phasen unterteilt: (i) Belasten auf Zielwert und anschließende Entlastung, (ii) 
Wärmeausdehnung des Prüfkörpers als Folge des Aufheizens, (iii) Formrückgewinnung durch 
Erreichen der As-Temperatur und (iv) Abkühlen auf Starttemperatur. Im Vergleich zu den 
Kompaktproben ist die Zugfeder auf die doppelte Länge gedehnt (c) und nach dem Entlasten mit 
Hilfe eines Aufheizschritts in die Ausgangsform zurückgeführt worden (d). 
  




Am Beispiel der genannten Proben (IC, SLM) erfolgen die Untersuchungen an Zylinderproben. 
Wie es in Abb. 7.8(a) dargestellt ist, erfolgte zunächst eine Stauchung der IC-Probe bei 
Raumtemperatur bis 2 %. Danach wurde die Probe auf Vorkraftniveau entlastet 
(s. Abb. 7.8(a), Markierung i). Die resultierende Formänderung nach dem Entlasten betrug 
1,2 % (s. Abb. 7.8(a), Markierung ii). Nach dem Entlasten wurden die Heizerstempel 
(maximale Temperatur: 175 °C) zugeschaltet, um eine Rückgewinnung der Formänderung 
durch Umwandlung von Martensit in Austenit zu gewährleisten. Mit dem Anstieg der 
Temperatur zeigte sich zunächst die wärmebedingte Ausdehnung des Materials. Am Punkt der 
As-Temperatur (167 °C, s. Tab. 7.3) setzte die Rückverformung des Materials durch den Beginn 
der Austenitumwandlung ein (s. Abb. 7.8(a), Markierung iii). Der Beginn der Umwandlung 
liegt dabei im Bereich der As-Temperatur, welche mit Hilfe der Kalorimetrie 
(IC: As = 170 ± 1 °C) bestimmt werden konnte. Als Abschluss sollte die Formabweichung vom 
Ausgangszustand des Zylinders dargestellt werden. Dafür wurde die Probe durch Abschalten 
der Heizervorrichtung auf Werte nahe Raumtemperatur (40 °C) abgekühlt (s. Abb. 7.8(a), 
Markierung iv). Für die konventionell hergestellten Proben, wie am Beispiel der IC-Probe 
gezeigt, ist eine höhere Reststauchung im Vergleich zum SLM-Material erkennbar. Die 
Rückgewinnung liegt ca. 15 % unterhalb der Werte des SLM-Materials (vgl. Tab. 7.3). 
Aufgrund des grobkörnig-kristallinen Gefüges der IC-Probe ist zu vermuten, dass relativ hohe 
Spannungen im Bereich der Korngrenzentripelpunkte erreicht werden und bereits Versetzungen 
bei einer Stauchung von 2 % (benötigte Spannung ca. 330 MPa) entstehen [26,87,189,356]. Die 
Bildung von Versetzungen führt maßgeblich zu einer Degradation der 
Formgedächtniseigenschaften [63,75,357]. Interessanterweise konnte bereits bei einer 
Stauchung von 2,5 % erste Schädigungen unter Druckbeanspruchung (Kapitel 7.2, 
s. Abb. 7.4(a)) beobachtet werden, was die genannte Vermutung bezüglich einer frühzeitigen 
Bauteilschädigung bekräftigt. Nähere Untersuchungen (lokale Verformungsanalyse) während 
der Formgedächtnisprüfung erfolgten mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation am Beispiel des 
Zweiweg-Effekt-Verhaltens, dass im weiteren Verlauf dieses Kapitels diskutiert wird, und der 
Pseudoelastizität (Kapitel 7.4). Obwohl die SF- und die SC-Proben eine deutlich geringere 
Korngröße aufweisen, liegen die jeweiligen Rückgewinnungswerte (SF: 60 %, SC: 63 %) im 
Bereich des Induktionsgussmaterials (70 %). Das Verhalten der SLM-Probe ist in Abb. 7.8(b) 
dargestellt und zeigt die Kurvenverläufe mit einem Stauchungsgrad von 2 und 2,5 %. Obwohl 
eine hohe Rückverformung für eine Stauchung von 2 % beobachtet wurde (nur 0,3 % 
Reststauchung, 85 % Rückgewinnung), führen bereits geringfügig höhere Verformungen 
(2,5 %) zu einem Anstieg der Reststauchung (0,95 %, Rückgewinnung: 62 %). Im vorherigen 
Kapitel konnte anhand der Druckversuche gezeigt werden, dass bereits unterhalb von 2 % 
Stauchung eine Entzwillingung des Materials einsetzt. Im Gegensatz zu den konventionell 
hergestellten Proben ist eine breite Kornverteilung im Gefüge der SLM-Proben gegeben. Vor 
allem die sehr kleinen Körner im Bereich des Schmelzbahnüberlapps 




(Kapitel 6.1.1, s. Abb. 6.3(a)) können sowohl die Entzwillingung als auch die Rückverformung 
(Martensit-in-Austenit-Umwandlung) durch den hohen Anteil an Korngrenzen lokal behindern 
[200,201,358] und das beobachtete Verhalten erklären. 
Tab. 7.3: Übersicht der Ergebnisse des Einweg- und Zweiweg-Effekt-Verhaltens an ausgewählten Proben. 
Für die Prüfung des Zweiweg-Effekts erfolgte lediglich eine Variation der Vorspannung für die 
SLM-Proben. Die Werte des Temperaturanstiegs mit der Vorspannung beziehen sich auf den 
Beginn der Austenit- (As) und der Martensitbildung (Ms). Die graphische Darstellung ist 
Abb. 7.10(e) zu entnehmen. 
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Mit Hilfe der optimierten Prozessparameter konnte eine Zugfeder mittels selektiven 
Laserschmelzens hergestellt werden. Für die SLM-Kompaktproben ergibt sich eine nahezu 
vollständige Rückverformung für Stauchungen von 2 %. Im Vergleich dazu sollte das 




Einweg-Effekt-Verhalten der flexiblen Zugfeder geprüft werden. In einem ersten Schritt 
erfolgte die pseudoplastische Verformung (Dehnung) der Feder auf die doppelte Länge bezogen 
auf den Ausgangszustand (s. Abb. 7.8(c)). Dabei konnte makroskopisch kein Versagen in Form 
einer Rissbildung festgestellt werden. Anschließend wurde das Federelement in einer Halterung 
fixiert und mit Hilfe einer Zündquelle auf Temperaturen von oberhalb 105 °C erwärmt. Hierbei 
konnte die Zugfeder in den Ausgangszustand ohne nennenswerte Restverformung 
zurückgeführt werden (s. Abb. 7.8(d)). Obwohl dies nur eine recht simple Prüfung des Einweg-
Effekts darstellt, kann gezeigt werden, dass die additiv hergestellte Zugfeder aus Cu-Al-Ni-Mn 
im Ausgangszustand ein ausgeprägtes Formgedächtnisverhalten aufweist. 
Eine weitere wichtige Eigenschaft von Formgedächtnislegierungen stellt der Zweiweg-Effekt 
dar, dessen Nutzen vor allem im Bereich von Aktoranwendungen liegt [3]. Die Untersuchungen 
zum Zweiweg-Effekt-Verhalten an einer Induktionsgussprobe sind in Abb. 7.9 dargestellt. Im 
Vergleich zum Einweg-Effekt müssen die Proben im Falle des Zweiweg-Effekts permanent im 
pseudoplastischen Zustand gehalten werden, um sich an die jeweilige Form im Martensit und 
Austenit zu „erinnern“ [73]. Am Beispiel der IC-Probe konnte dies bereits mit einer konstanten 
Spannung von 50 MPa erreicht werden (Abb. 7.9(a)). Zu Beginn erfolgte ein Aufheizen der 
Probe bis zu einer Temperatur weit oberhalb der Af-Temperatur (250 °C). Für die zyklischen 
Versuche bezogen auf den Zweiweg-Effekt wurden die vorab bestimmten 
Umwandlungstemperaturen (Kalorimetrie) des 1. Zyklus berücksichtigt (Ms = 162 ± 1 °C, 
Mf = 144 ± 1 °C, As = 170 ± 1 °C, Af = 176 ± 1 °C). Zunächst ist nur ein sehr schwacher 
Zweiweg-Effekt mit dem Aufheizen im 1. Zyklus (100 bis 250 °C, s. Abb. 7.9(a)) erkennbar. 
Generell ist ein Training mit mehrmaligem, thermischen Zyklieren notwendig, um ein stabiles 
Zweiweg-Effekt-Verhalten auszubilden [73]. Dies konnte auch am Beispiel der IC-Probe 
beobachtet werden. Bereits mit dem 3. Zyklus bildet sich ein nahezu stabiles Zweiweg-Effekt-
Verhalten mit einer maximalen Formänderung von 1,5 % aus. Dies liegt im möglichen 
Rückverformungsbereich von Cu-Al-Ni-basierten Formgedächtnislegierungen [10,12]. Der für 
den Zweiweg-Effekt typische Kurvenverlauf zeigt das Hystereseverhalten der martensitischen 
Umwandlung. Die Werte der thermischen Hysterese (∆THysterese) sind aufgrund der äußeren 
Spannungen zu höheren Werten verschoben. Am Beispiel der IC-Probe beträgt die thermische 
Hysterese 43 °C. Beim Abkühlen des Austenits, d. h. der Hinreaktion, kommt es mit dem 
Erreichen der Ms-Temperatur zur Ausbildung einzelner Martensitvarianten. Durch die äußere 
Spannung wird allerdings nur ein kleiner Teil des Volumens umgewandelt [75,285]. Daher 
ergeben sich auch nur relativ geringe Formänderungen im Vergleich zum pseudoelastischen 
Effekt [73]. Im Zuge der Rückreaktion wandelt das Material vollständig in Austenit um, was in 
einem Rückstellen der Probenform resultiert. Ein Vergleich der Formänderung mit steigender 
Zyklenzahl lässt einen geringfügigen, jedoch stetigen Anstieg der Restverformung im 
austenitischen Zustand erkennen. Aus den Arbeiten von Scherngell [75] geht hervor, dass durch 




die wirkenden, äußeren Kräfte über den gesamten Zyklus hinweg eine Degradation der 
Rückverformung verursacht wird. Jedoch dient vor allem eine konstant anliegende Spannung 
dazu, die Formänderung beim Abkühlen zu verstärken und eine gute Funktionsfähigkeit zu 
gewährleisten [3]. Je nach Gefügezustand ergeben sich lokale Spannungs- und 
Verformungsunterschiede, welche im Zuge der Umwandlung auftreten. Daraus ergeben sich 
Bereiche, in denen vermehrt Versetzungen durch plastische Deformationen erzeugt werden und 
zur Restverformung beitragen [359,360]. 
 
 
Abb. 7.9: Übersicht des Zweiweg-Effekt-Verhaltens einer Induktionsgussprobe (IC, Ausgangszustand) für 
neunmaliges Zyklieren (a). Die Vorspannung der Probe betrug 50 MPa. Lichtmikroskopische 
Übersichtsaufnahme des (b) geätzten Probenquerschliffs und DIC-Aufnahmen bei einer 
Temperatur von (c) 100 °C, (d) 250 °C (1. Zyklus) und (e) 250 °C (3. Zyklus). 
 
Für die IC-Probe soll die Ausbildung lokaler Verformungsunterschiede dargestellt werden, 
welche mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation aufgelöst werden konnten. Es befinden sich nur 
wenige Körner im analysierten Querschnitt (s. Abb. 7.9(b)). Das Referenzbild für den Abgleich 
der lokalen Verformungen (Auflösung anhand Farblegende) ist der Zustand der Probe im 
martensitischen Zustand bei 100 °C (s. Abb. 7.9(c)). Aufgrund der Vorspannung und 
Wärmeausdehnung sind bereits geringfügige, lokale Unterschiede zu sehen. Mit dem 
1. Aufheizen in den austenitischen Zustand und der dazugehörigen Formänderung ab 
As-Temperatur ergeben sich in einem Winkel von 45 ° lokale Verformungsmaxima um 9 %. 
Diese entstehen im Bereich der Korngrenzentripelpunkte (s. Kreismarkierungen in Abb. 7.9(b)) 
und lassen aufgrund der hohen lokalen Verformung die Entstehungen von Versetzungen 
vermuten (s. Abb. 7.9(d)). Beim Abkühlen und der Rückumwandlung in Martensit verbleiben 
lokal größere Verformungen, als es sich für den Ausgangszustand darstellte. Mit fortsetzendem 
Zyklieren lässt sich eine Zunahme im lokalen Verformungsanteil beim Aufheizen beobachten. 
Gezeigt ist dies am Beispiel des 3. Zyklus in Abb. 7.9(e). Die Folge der ansteigenden, lokalen 
Verformung ist eine dauerhafte Schädigung der IC-Probe, wodurch die mögliche maximale 




Formänderung verringert wird [87,360] bzw. Restverformung resultiert (vgl. Kurven bei 






Abb. 7.10: Übersicht des Zweiweg-Effekt-Verhaltens einer SLM-, SLRM (12)- und SLM+Zr-Probe (a). Für 
die Untersuchung der Formänderung wurden unterschiedliche Vorspannungen bis 200 MPa 
(SLM+Zr: 100 MPa) genutzt. Darstellung der lokalen Verformungen bei 250 °C für eine (b) 
SLM-, (c) SLRM (12)- und (d) SLM+Zr-Probe. Abhängigkeit der Umwandlungstemperaturen As 
und Ms von der angelegten Spannung (e). Der Anstieg der linearen Trends ist Tab. 7.3 zu 
entnehmen. 
 
Ein anderes Bild des Zweiweg-Effekts und der lokalen Verformungen zeigen die 
Untersuchungen an additiv hergestellten Proben. Um die Auswirkungen unterschiedlicher 
Gefüge hinsichtlich der Korngrößenverteilung und mit Bildung der Y-Phase zu untersuchen, 
sind die Probenzustände SLM, SLRM (12) und SLM+Zr ausgewählt worden. Vergleicht man 




die SLM-Proben der quaternären Legierungen mit dem Ergebnis des IC-Materials, fällt auf, 
dass erst mit Erhöhung der Vorspannung ein ausgeprägter Zweiweg-Effekt resultiert 
(s. Abb. 7.10(a)). Die höchsten Formänderungswerte konnten erst bei einer Vorspannung von 
200 MPa erreicht werden. Dies entspricht der vierfachen Belastung einer IC-Probe (50 MPa). 
Aufgrund der deutlich geringeren Korngrößen und der hohen Anzahl an Korngrenzen wird der 
Ausbildung der Martensitvarianten ein stärkerer Widerstand entgegengesetzt [178]. Die 
resultierenden Formänderungswerte liegen mit 1,2 % (SLM) bzw. 1,3 % (SLRM (12)) im 
Bereich des konventionell hergestellten Materials (vgl. Tab. 7.3) und verdeutlichen, dass die 
additiv hergestellten Proben bereits mit dem 1. Zyklus ausgeprägte Formänderungen erzielen 
können. Am Beispiel des Zweiweg-Effekt-Verhaltens (zweifaches Zyklieren) für die SLM- und 
die SLRM (12)-Probe ist erkennbar, dass nur geringe Restverformungen (ca. 0,1 %) entstehen 
(s. Kurven für 200 MPa in Abb. 7.10(a)). Ein Vergleich der Bildkorrelationsaufnahmen mit der 
IC-Probe zeigt, dass die lokalen Verformungen sowohl für die SLM- (Abb. 7.10(b)) als auch 
für die SLRM (12)-Probe (Abb. 7.10(c)) deutlich gleichmäßiger verteilt und geringer 
(Auflösung anhand Kontrast: 0 bis 5 %) ausgebildet sind. Die Umwandlungshysteresen 
(SLM: 47 °C, SLRM (12): 39 °C) liegen im Bereich der IC-Werte und zeigen wiederum, dass 
unter Vorspannung des Materials eine Verschiebung der Umwandlungstemperaturen einsetzt. 
Die Umwandlungskennwerte (As, Af, Ms, Mf) liegen für die SLM- und die SLRM (12)-Probe 
im gleichen Bereich und zeigen, entgegen der Ergebnisse der kalorimetrischen 
Untersuchungen, keine signifikanten Temperaturunterschiede (Tab. 7.3). Die Verschiebung der 
martensitischen Umwandlung (z. B. As, Ms) ist in Abb. 7.10(e) dargestellt und ergibt einen 
nahezu linearen Anstieg der Temperatur mit Erhöhung der Spannung. Die Werte der SLM- 
(z. B. As = 0,28 °C/MPa) und der SLRM (12)-Probe (z. B. As = 0,27 °C/MPa) weichen dabei 
nur geringfügig voneinander ab. 
Weiterhin wurde das Zweiweg-Effekt-Verhalten an Cu-Al-Ni-Mn-Zr am Beispiel der SLM+Zr-
Probe geprüft (s. Abb. 7.10(a)). Bereits mit Hilfe der Kalorimetrie konnte eine starke 
Unterdrückung der martensitischen Umwandlung durch die Y-Phase beobachtet werden 
(Kapitel 6.3.2). Der Einfluss der Y-Phase ist auch für die Prüfung des Zweiweg-Effekts zu 
erkennen. Durch die Ausscheidung der YL-Phase im Bereich der Korngrenzen und die Bildung 
von Ys-Ausscheidungen ergeben sich deutlich geringere Formänderungen im Zuge des 
thermischen Zyklierens (0,75 %). Jedoch ist zu betonen, dass die genannten maximalen 
Formänderungen bereits mit 100 MPa Vorspannung erzielt werden konnten und ein 
schwächerer Anstieg der Umwandlungstemperaturen mit dem Anstieg der Spannung besteht 
(s. Tab. 7.3 und Abb. 7.10(e)). Nicht nur die Formänderung wird durch die Y-Ausscheidungen 
unterdrückt, auch die Ausbildung lokaler Verformungen ist gegenüber den Zr-freien Proben 
deutlich abgeschwächt. Dies trifft auf den gesamten Probenquerschnitt zu und kann mit der 
gleichmäßigen Ausscheidung der Y-Phase im SLM+Zr-Material in Verbindung gesetzt werden. 




Es zeigen sich nur vereinzelt erhöhte Verformungen (vgl. Abb. 7.10(d)). Nimmt der Anteil an 
Y-Phase im Gefüge zu (WBH-2-Behandlung), ist kein Zweiweg-Effekt mehr erkennbar 
(vgl. Abb. 7.10(a)). Dies liegt zusätzlich an dem hohen Anteil an β1-Phase, die nach der 
Wärmebehandlung im Gefüge detektiert werden konnte. 
7.4 Pseudoelastisches Verhalten von Cu-Al-Ni-Mn(-Zr) 
Den Abschluss der Formgedächtnisprüfung bilden die Untersuchungen des pseudoelastischen 
Verhaltens von Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Die bisherigen Experimente zeigen ein 
ausgeprägtes Rückverformungsverhalten am Beispiel des Einweg- und Zweiweg-Effekts. 
Bezüglich der Pseudoelastizität ist bei polykristallinen Cu-Al-Ni-basierten Legierungen mit 
Rückverformungen von 2 bis 3 % zu rechnen [3,10-12,14,63]. Generell ist bei der 
verformungskontrollierten Versuchsführung darauf zu achten, dass die aufgebrachten 
Spannungen die Streckgrenze des Austenits nicht überschreiten [356]. Die in der Folge 
diskutierten Rückverformungen sind als Kennwerte aus einer zyklischen Beanspruchung 
(0,5 bis 5 % Stauchung) zu verstehen. Vor der Prüfung der Proben erfolgte das Aufheizen auf 
Zieltemperatur (TPE = Af + 50°C). Bei Raumtemperatur konnte am Beispiel einer SLM-Probe 
kein pseudoelastischer Effekt beobachtet werden. Erst mit den entsprechenden 
Prüftemperaturen setzte eine Rückverformung des Materials ein, was anhand von ausgewählten 
Proben in Abb. 7.11 dargestellt wird. Die Gussproben (IC, SC) sowie das sprühkompaktierte 
(SF) und additiv hergestellte Material (SLM) weisen in einem Bereich von 2 bis 3 % Stauchung 
nur geringe Restverformungen (ca. 0,2 bis 0,5 %) nach dem Entlasten auf (vgl. Tab. 7.4). Im 
Bereich von 4 bis 5 % Stauchung zeigen sich hingegen für die hier untersuchten polykristallinen 
Gefüge hohe Restverformungen. Dies bedeutet, dass sich eine Rückgewinnung, z. B. für 5 % 
Stauchung, von lediglich 42 % (IC) und 38 % (SLM) ergibt (s. Tab. 7.4). Ein großer Einfluss 
auf die Rück- bzw. die Formänderung ist erneut für die Zr-haltigen Proben zu beobachten. Dies 
kann am Beispiel der SLM+Zr-Probe in Abb. 7.11(c) anhand der sehr geringen 
Rückverformungen gegenüber der Zr-freien Probe gezeigt werden. Der Beginn der 
spannungsinduzierten Martensitumwandlung (Belasten) ist aufgrund der Existenz der 
Y-Ausscheidungen zu deutlichen höheren Spannungen verschoben. Dies steht in Verbindung 
mit den Spannungskennwerten (σmax) die für das Erreichen der Sollstauchung benötigt werden 
(vgl. SLM und SLM+Zr in Tab. 7.4). 
Bevor die Ergebnisse der Kompaktproben diskutiert werden, soll das pseudoelastische 
Verhalten der Gitterprobe mit kubischer und auxetischer Einheitszelle in den Vordergrund 
gestellt werden. Auch bei einer geringen Stauchung von beispielsweise 1 % lassen sich bereits 
deutliche Restverformungen, εirr, erkennen (εirr = 0,3 %). Der zyklische Druckversuch an der 
Gitterprobe mit auxetischer Einheitszelle musste schon im 3. Zyklus aufgrund eines 
einsetzenden Spannungsabfalls (s. Abb. 7.12(d)) gestoppt werden. Aus den quasistatischen 




Versuchen konnte bei einer Stauchung von 2 % noch keine Schädigung bzw. ein 
Spannungsabfall der Gitterprobe beobachtet werden. Allerdings ist anzumerken, dass man sich 
hierbei bereits in der Nähe der Elastizitätsgrenze (16 MPa) befand (s. Abb. 7.7(b)). Ein 
frühzeitiges Versagen bei der pseudoelastischen Prüfung ist daher der erhöhten Prüftemperatur 
und möglichem Versetzungsgleiten zuzuschreiben [7]. Eine Verformung einzelner Streben im 
Randbereich des Gitters (s. Markierung in Abb. 7.11(e)) konnte hierbei erkannt werden. In 
diesen Bereichen kann bereits bei 2 % Stauchung ein Einknicken erfolgen. Mittels 
Rasterelektronenmikroskopie wurde unter höheren Vergrößerungen ein Makroriss detektiert, 





Abb. 7.11: Pseudoelastisches Verhalten einer (a) IC-, (b) SLM-, und (c) SLM+Zr-Probe sowie (d) der 
Druckproben mit kubischer und auxetischer Gitterstruktur. Die Prüftemperatur (TPE) ist rot 
markiert. Die Skalierung der Spannung im Falle der Gitterproben (rechte Y-Achse) ist gesondert 
zu betrachten. Die Druckprobe mit auxetischem Gitter knickte beim Belastungsanstieg im Zyklus 
mit 2 % Stauchung stark ein. Aufnahme pseudoelastisch geprüfter Gitterproben (e). Die 
Vergrößerungen der markierten Gitterbereiche (REM: BSE-Kontrast) zeigen eine 
Mikrorissbildung innerhalb der Gitterstege (Pfeil). 
 
Im Falle der Gitterproben mit kubischer Einheitszelle zeigt sich kein Spannungsabfall für 2 % 
Stauchung (s. Abb. 7.11(d)). Allerdings gab die Gitterprobe während des Belastens auf 3 % 
derart stark nach, dass die Fortsetzung des Versuchs nicht gewährleistet werden konnte. Wie es 
durch die REM-Aufnahme in Abb. 7.11(e) verdeutlicht wird, bilden sich auch für diese 








verhindern. Insbesondere die anhaftenden Partikel an der Oberfläche wirken als Kerben [295], 
was eine Rissentstehung im Bereich der Knotenpunkte der Streben bewirkt. 
Tab. 7.4: Zusammenstellung der Ergebnisse der pseudoelastischen Prüfung an Proben der Legierungen 
Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr (TPE: Prüftemperatur). Die ermittelten Werte der zyklischen 
Prüfung sind für 2 % / 3 % / 4 % / 5 % Stauchung angegeben. Die maximale Spannung σmax gibt 
die benötigte Spannung für das Erreichen der entsprechenden Stauchung an. Die 









(°C) (%) (MPa) 
Cu-Al-Ni-Mn 
IC 230 1,8 / 2,4 / 2,3 / 2,1 90 / 80 / 58 / 42 310 / 360 / 400 / 450 
IC (WBH-2) 210 1,8 / 2,5 / 3,1 / 3,2 90 / 83 / 78 / 64 250 / 300 / 395 / 500 
SF 200 1,8 / 2,2 / 2,3 / 2,2 90 / 73 / 58 / 44 320 / 415 / 490 / 570 
SC 173 1,8 / 2,2 / 2,1 / 1,9 90 / 75 / 53 / 38 360 / 410 / 470 / 540 
SLM 
155 
2,0 / 2,7 / 2,6 / 1,9 100 / 90 / 65 / 38 250 / 310 / 390 / 470 
SLM (gegen BD) 1,8 / 2,5 / 2,9 / 2,8 90 / 83 / 73 / 56 360 / 400 / 440 / 490 
SLM (WBH-2) 200 1,9 / 2,7 / 3,3 / 3,4 95 / 90 / 83 / 68 270 / 300 / 335 / 370 
SLM+250 °C 
170 
1,9 / 2,9 / 3,7 / 3,7 95 / 97 / 93 / 74 265 / 310 / 350 / 410 




1,7 / 1,6 / 1,6 / 1,6 85 / 53 / 40 / 32 480 / 570 / 660 / 750 
SF+Zr (WBH-2) 1,6 / 1,8 / 1,9 / 1,9 80 / 60 / 48 / 38 750 / 830 / 900 / 970 
SC+Zr 1,5 / 1,6 / 1,5 / 1,5 75 / 53 / 38 / 30 445 / 530 / 630 / 720 
SC+Zr (WBH-2) 1,5 / 1,7 / 1,7 / 1,6 75 / 57 / 43 / 32 790 / 870 / 940 / 1010 
SLM+Zr 0,9 / 0,9 / 0,9 / 0,9 45 / 30 / 23 / 18 480 / 535 / 590 / 660 
SLM+Zr (WBH-2) 1,6 / 2,1 / 2,2 / 2,2 80 / 70 / 55 / 44 900 / 955 / 1000 / 1055 
 
Am Beispiel der Gitterproben wurde festgestellt, dass die Restverformungen durch eine 
dauerhafte Schädigung einzelner Gitterbereiche resultieren. Für die Kompaktproben soll im 
weiteren Verlauf dieses Kapitels untersucht werden, welche Gefüge und Behandlungszustände 
in einer höheren Rückverformung resultieren. Für einen Vergleich der Kompaktproben, welche 
aus Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr hergestellt wurden, ist in Abb. 7.12 die 




Rückverformung der aufgebrachten Stauchung (0,5 bis 5 %) gegenübergestellt. Unabhängig 
von der Herstellungsmethode bzw. dem Gefüge (Korngröße) lassen sich für Cu-Al-Ni-Mn bis 
zu einer Stauchung von 3 % nahezu identische Rückgewinnungskennwerte erkennen 
(vgl. Abb. 7.12(a)). Für die Zr-haltigen Proben (SF+Zr, SC+Zr) liegen die 
Rückverformungswerte aufgrund der YL-Ausscheidungen deutlich unten den Kennwerten der 
Zr-freien Proben (vgl. Tab. 7.4). Im Falle von gleichmäßig verteilten, feinen 
YL-Ausscheidungen sowie durch Existenz der Ys-Teilchen ist nahezu keine Rückverformung 
für die SLM+Zr-Proben im Ausgangszustand zu erkennen (s. Abb. 7.12(b) und Tab. 7.4). Erst 
mit der Wärmebehandlung (s. SLM+Zr WBH-2) bzw. der verstärkten Ausscheidung der 
YL-Teilchen an den Korngrenzen kann eine Formrückgewinnung von ca. 80 %, nach einer vorab 




        
Abb. 7.12: Darstellung der Rückverformung ausgewählter Proben der Legierung (a) Cu-Al-Ni-Mn und 
(b) Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Die entsprechenden Kennwerte sind den aufgebrachten Stauchungen 
gegenübergestellt und orientieren sich am Idealverlauf mit einem Anstieg von m = 1 (grau). 
Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges eines SLM-Würfels (c). Ein Teil der Korngrenzen 
ist rot markiert und soll die Lage der Grenzflächen veranschaulichen, wenn eine Probe entgegen 
der Baurichtung (gegen BD) entnommen wird. 
 
Eine Verbesserung der Rückverformung der Cu-Al-Ni-Mn-Proben ist für einen Stauchungsgrad 
von 4 bis 5 % möglich, wenn die Proben im wärmebehandelten Zustand (WBH-2) vorliegen. 
Die Verbesserungen hinsichtlich der Formrückgewinnung sind am Beispiel der 
IC- (4 % Stauchung: 78 %) und der SLM-Probe (4 % Stauchung: 83 %) in Abb. 7.12(a) zu 









maßgeblich mit der erhöhten Pseudoelastizität in Verbindung [19]. Bereits in den Arbeiten von 
Sure [30] und Mukunthan [31] wurde auf die Verbesserung der Rückverformung mit Zunahme 
der Korngröße hingewiesen. Bezüglich der in der Literatur genannten Erkenntnisse wurden die 
Korngrößenerhöhungen auf eine konstante Probendicke bezogen. Dabei ist festzuhalten, dass 
mit einer Zunahme der Korngröße eine Abnahme des Anteils an Korngrenzen im Gefüge 
resultiert [15-17,195,196]. Besonders die Anzahl kritischer Korngrenzentripelpunkte im 
Gefüge kann so minimiert werden, was einer Schädigung (plastische Verformung, 
Rissentstehung) entgegengewirkt [189,193]. Dass die Rückverformung der IC-Proben 
(hohe Korngröße) hinter den SLM-Proben (geringe Korngröße) zurückbleibt, liegt vor allem an 
den lokal sehr hohen Verformungen entlang der noch verbleibenden Korngrenzentripelpunkte, 
was sich in Abb. 7.13(a) veranschaulichen lässt und im weiteren Verlauf des Kapitels weiter 
diskutiert wird. Auch die Bildung der spröden γ2-Phase mit der Wärmebehandlung 
(Kapitel 6.1.2) kann hierfür verantwortlich sein. Besonders die starke Vergröberung der Körner 
im SLM-Gefüge, im Vergleich zum Ausgangszustand, und die martensitischen Gefüge 
(keine γ2-Phase) führen, z. B. bei einer Stauchung von 5 %, zu den deutlich höheren 
Rückgewinnungswerten (Rückgewinnung: ICWBH-2 = 65 %, SLMWBH-2 = 69 %). 
Eine Möglichkeit zur Verbesserung der Rückverformung von gestauchten SLM-Proben ohne 
die Durchführung einer Wärmebehandlung ergab sich weiterhin aus der Entnahme des 
Prüfkörpers entgegen der Baurichtung (s. SLM (gegen BD) in Tab. 7.4). Die Entnahme der zu 
prüfenden Probe konnte durch Drahterosion erzielt werden. Zur erneuten Veranschaulichung 
des Gefüges eines SLM-Würfels dient Abb. 7.12(c). Durch die Streckung der Körner in 
Baurichtung ergeben sich bei entgegengesetzter Entnahme hohe Anteile an Korngrenzen, die 
senkrecht zur Belastungsrichtung angeordnet sind. Ein ähnlicher Ansatz wurde in den Arbeiten 
von Liu [199,358] an Cu-Al-Mn-Legierungen untersucht. Allerdings erfolgte die 
Probenherstellung mit Hilfe von gerichteter Erstarrung (Guss) und anschließender Entnahme 
von Probenmaterial mittels Drahterosion. Die jeweiligen Prüfkörper wiesen dabei nur wenige 
Körner im Gefüge auf, wobei die Korngrenzen über den gesamten Probenquerschnitt verliefen. 
Diese untersuchten, oligokristallinen Gefüge [193,200] zeigen durch die Reduzierung der 
Korngrenzenfläche und der Anordnung von Korngrenzen entgegen der Prüfrichtung eine 
markante Verbesserung der Formgedächtniseigenschaften [199,358]. Es soll betont werden, 
dass in der vorliegenden Arbeit eine Herstellung derartiger Gefüge mit Hilfe des 
SLM-Prozesses nicht möglich war. Allerdings konnte durch die Probenentnahme senkrecht zur 
Baurichtung die Rückverformung bei 4 % (SLM: 2,55 % und SLM (gegen BD): 2,9 %) bzw. 
5 % Stauchung (SLM: 1,9 % und SLM (gegen BD): 2,78 %) verbessert werden. 
Um die Rückverformungsunterschiede am Beispiel der IC- und SLM-Probe fortführend zu 
charakterisieren, erfolgten weitere Untersuchungen mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation und 




Rasterelektronenmikroskopie. Anhand des präparierten Gefügequerschnitts einer IC-Probe 
(s. Abb. 7.13(a) ließ sich eine Vielzahl kritischer Korngrenzentripelpunkte detektieren. Dass es 
in diesen Bereichen zu erhöhten Verformungen und damit zu einer Schädigung kommt, kann 
in Abb. 7.13(b) beobachtet werden. Mit fortschreitender Stauchung (4 %) zeigen sich an den 
zuvor erkannten Korngrenzentripelpunkten hohe Verformungen von bis zu 12 %. Für den 
untersuchten Gefügequerschnitt konnten nach dem Entlasten keine Risse oder andere 
Schädigungen gefunden werden. Allerdings überschreiten die lokalen Verformungen die 
Haftfestigkeit der Kontrastierschicht, wodurch es zum Abplatzen kam (s. Pfeilmarkierungen in 
Abb. 7.13(b)). Eine beachtliche Abnahme der Bereiche mit maximaler lokaler Verformung 
wurde am Beispiel der SLRM (12)-Probe beobachtet, was verdeutlicht, dass gute 
pseudoelastische Eigenschaften mit Hilfe der Mehrfachbelichtung eingestellt werden können 
(s. Abb. 7.14(c)). Die Diskussion hierzu wird im weiteren Verlauf des Kapitels fortgesetzt. 
 
 
Abb. 7.13: Panoramaschliff einer Induktionsgussprobe ((3 x 3 x 6) mm3) und Markierung der Korngrenzen 
vor der pseudoelastischen Prüfung (a). Die Kreise zeigen die Punkte der maximalen 
Verformungen im Bereich von ausgewählten Korngrenzentripelpunkten, was mit Hilfe der 
direkten Bildkorrelation bei 4 % Stauchung gezeigt werden konnte (b). Weiterhin dargestellt 
sind die Zustände für die SLRM (12)-Probe (c). Die untere Reihe zeigt den Zustand nach dem 
Entlasten auf Vorkraftniveau. Lokale REM-Aufnahmen von Gefügebereichen in 
Belichtungsrichtung nach der pseudoelastischen Prüfung (0,5 bis 5 %) für eine (e) SLM- und (f) 
SLM+Zr-Probe. Der Bildeinschub zeigt eine Aufnahme des EBSD-Detektors (SE-Kontrast) und 
verdeutlicht die Bildung von unterschiedlich ausgerichteten Varianten, was weiterhin durch 
farbliche Markierungen (V1, V2, V3) in (f) angedeutet ist. 
 
Auf mikrostruktureller Ebene wird die Abnahme der Rückverformung (plastische Deformation) 
durch die Entstehung verfestigter, spannungsinduzierter Martensitvarianten verursacht. 
Anhand eines Gefügebereichs einer SLM-Probe in Abb. 7.13(d) kann die Ausbildung derartiger 
Varianten gezeigt werden. Es bilden sich quer ineinander verlaufende Varianten aus, die 
miteinander wechselwirken. Beim Entlasten können diese Bereiche nicht in Austenit 
umwandeln, was eine Abnahme der Rückverformung zur Folge hat (Degradation der 
Pseudoelastizität) [63,87]. Eine bessere Veranschaulichung ermöglicht die mittels 




EBSD-Detektor gezeigte Aufnahme mit SE-Kontrast, welche als Bildeinschub in Abb. 7.13(d) 
dargestellt ist. 
Deutlich facettenreichere Gefüge lassen sich bei den Zr-haltigen Proben erkennen. Mindestens 
drei unterschiedlich orientierte Varianten laufen hierbei im Gefüge zusammen 
(s. Abb. 7.13(e)). Eine Wechselwirkung der Ausscheidungen (YL, Ys) mit der Entstehung des 
spannungsinduzierten Martensits ist zu vermuten [87]. Dabei ist auch die einsetzende 
Phasenbildung aufgrund der erhöhten Prüftemperatur zu berücksichtigen, welche mit Hilfe der 
Röntgendiffraktometrie, gegenüber den Proben im Ausgangszustand, verglichen wurde. 
Pseudoelastisch getestete Proben mit ca. 60 Zyklen (Prüfdauer = 166 Minuten) unter Nutzung 
einer Stauchung von 5 % zeigen am Beispiel der quaternären Legierung (IC, SLM) keine 
Reflexe, die auf Austenit (β1) oder andere Phasen (z. B. γ2) hindeuten. Bereits die Prüfung der 
Pseudoelastizität (0,5 bis 5 % Stauchung) an Zr-haltigen Proben (SF+Zr, SLM+Zr) bei 200 °C 
führte zur Stabilisierung der β1-Phase, welche bei Raumtemperatur mittels XRD-Methode 
detektiert werden konnte. Vor allem die SLM+Zr-Probe zeigt einen starken β1-Reflex, was mit 
den Ergebnissen der wärmebehandelten Proben in Kapitel 6.3.1 (s. SLM+Zr WBH-2 in 
Abb. 6.21) verglichen werden kann. 
Tab. 7.5: Ergebniszusammenstellung der kalorimetrischen Messungen an pseudoelastisch geprüften 
Proben. Die Werte der unbelasteten Proben sind dem 2. Zyklus entnommen. 
 Zyklus Zustand IC SLM SLM+250 °C SLRM (12) 
Apeak (°C) 
unbelastet 169 102 123 118 
1 PE: 
0,5 bis 5 % 
167 109 120 116 
2 168 113 119 116 
Af - As (°C) 
unbelastet 5 8 12 13 
1 PE: 
0,5 bis 5 % 
25 23 17 20 
2 23 23 15 19 
∆HM→A (J/g) 
unbelastet 8,9 ± 0,2 7,6 ± 0,4 8,5 ± 0,5 8,5 ± 0,3 
1 PE: 
0,5 bis 5 % 
2,9 ± 0,2 5,0 ± 0,4 7,4 ± 0,3 7,7 ± 0,3 
2 3,2 ± 0,2 6,5 ± 0,3 7,8 ± 0,3 8,0 ± 0,3 
 
Weil für den Anstieg der Restverformung mit erhöhter Stauchung insbesondere der 
zunehmende Anteil an stabilisierten Martensitvarianten verantwortlich ist [87,97,192], zeigen 
sich auch im Umwandlungsverhalten nach der pseudoelastischen Prüfungen die Auswirkungen 
auf die Martensit-in-Austenit-Umwandlung [361]. Dafür sind die Ausgangszustände 
ausgewählter Proben mit den Zuständen nach der pseudoelastischen Prüfung in Tab. 7.5 




verglichen worden. Die Untersuchungen erfolgten unter Berücksichtigung des Apeak-Werts, des 
Umwandlungsbereichs (Af - As) und der Enthalpie der Rückreaktion (∆HM→A). Deutliche 
Veränderungen können anhand der IC- und SLM-Probe, also bei Proben mit hohen 
Restverformungen nach maximal 5 % Stauchung, beobachtet werden. Einem geringen Anstieg 
der Umwandlungstemperatur stehen markante Verbreiterungen der Umwandlungsbereiche 







Abb. 7.14: Abhängigkeit der benötigten Spannung (σmax) und resultierenden Rückverformung von der (a) 
Substratplattentemperatur und den (b) Volumenenergieeinträgen. Gezeigt sind die Ergebnisse 
für applizierte Stauchungen von 2 bis 5 %. Repräsentative, pseudoelastische Kurven der 
SLM+250 °C- und SLRM (12)-Probe sind in (c) dargestellt. Martensitische Umwandlung einer 
IC- und SLM-Probe am Beispiel der Rückreaktionen (d). Die schwarzen Kurven zeigen das 
Verhalten im Ausgangszustand. Die Umwandlungskurven nach der pseudoelastischen Prüfung 
(0,5 bis 5 %) sind grau dargestellt. 
 
Eine wichtige Erkenntnis der vorliegenden Arbeit ist, dass bereits während der Herstellung der 
SLM-Proben eine gezielte Veränderung der Gefüge und Umwandlungseigenschaften 
(unterschiedliche Volumenenergieeinträge, Substratheizung, Mehrfachbelichtung) erfolgen 
kann. Während der Prüfung des Zweiweg-Effekts ließ sich eine geringfügig bessere 
Formänderung einer SLRM (12)- gegenüber einer nicht umgeschmolzenen SLM-Probe 
erkennen. Diese Verbesserungen können vor allem mit der erhöhten mittleren Korngröße des 
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erhöhtem Energieeintrag (z. B. Umschmelzen) erzeugten Proben von den 
SLM-Referenzproben unterscheiden, wurde durch Versuche an ausgewählten, repräsentativen 
Proben analysiert. Es ist festzuhalten, dass sich Möglichkeiten mittels des SLM-Verfahrens 
ergeben, womit die pseudoelastischen Eigenschaften der Proben markant verbessert werden 
können. Dies ist, wie in Abb. 7.14(a) und (b) gezeigt, durch die Herstellung mittels 
Substratheizung (SLM+250 °C) oder Umschmelzens (erhöhter Energieeintrag, 
z. B. SLRM (12)) möglich. Die Steigerung der Rückverformung zeigt sich vor allem im Bereich 
hoher Stauchungen von 4 bis 5 %. Erst mit einer deutlichen Gefügeveränderung hinsichtlich 
der Korngröße können eindeutige Tendenzen in den pseudoelastischen Eigenschaften 
beobachtet werden. Am Beispiel einer SLM+250 °C-Probe (5 %-ige Stauchung) bedeutet dies 
eine Erhöhung der Stauchungsrückgewinnung von 38 % (SLM) auf 75 % (vgl. Tab. 7.4). Die 
besten pseudoelastischen Eigenschaften zeigt die SLRM (12)-Probe (z. B. 5 % Stauchung: 
Dehnungsrückgewinnung = 90 %), welche mit einem Volumenenergieeintrag, EV, r, von 
203,7 J/mm3 hergestellt wurde und sogar an Rückverformungskennwerte von additiv 
hergestellten NiTi-Proben heranreicht [37,48,285]. 
Für beide SLM-Zustände (SLM+250 °C, SLRM (12)) ist noch einmal auf die Kurvenverläufe 
der spannungsinduzierten Martensitumwandlung hinzuweisen (vgl. Abb. 7.14(c)). Nicht nur 
die Restverformungen nehmen unter Nutzung der Substratheizung oder des ansteigenden 
Energieeintrags ab, auch die zu benötigenden Spannungen (σmax) für die Stauchung der Proben 
verringern sich (vgl. Tab. 7.4). Die erhöhte Rückverformung der Heizerprobe (SLM+250 °C) 
bzw. des umgeschmolzenen Materials (SLRM (12)) spiegelt sich ebenfalls in den 
kalorimetrischen Messungen wieder. Besonders die geringen Abnahmen in der 
Umwandlungsenthalpie (SLM+250 °C: ∆HM→A = 7,4 ± 0,3 J/g bzw. SLRM (12): ∆HM→A = 
7,7 ± 0,3 J/g) gegenüber dem Ausgangszustand, verdeutlichen, dass noch immer ein Großteil 
des Gefüges eine Martensit-in-Austenit-Umwandlung durchläuft. Dabei korrelieren, wie am 
Beispiel der SLRM (12)-Probe zu erkennen, die höchsten Umwandlungsenthalpien mit den 
höchsten Rückverformungen bei einer maximalen Stauchung von 5 %. 
 




8 Zusammenfassung und Ausblick 
Die Herausforderung in der vorliegenden Arbeit bestand in der Verarbeitung von Kupfer-Basis-
Formgedächtnislegierungen unter Nutzung des selektiven Laserschmelzens (SLM). Erstmalig 
konnten additiv hergestellte Probenkörper der Legierungen Cu-11,85Al-3,2Ni-3Mn und 
Cu-11,35Al-3,2Ni-3Mn-0,5Zr mit hoher relativer Dichte, Umwandlungstemperaturen oberhalb 
von 100 °C, hoher Verformbarkeit und guten Formgedächtniseigenschaften gefertigt werden. 
Durch die Optimierung der Prozessparameter (Laserleistung, Scangeschwindigkeit, 
Spurabstand, Belichtungsstrategie) konnten Erkenntnisse bezüglich der Prozessierbarkeit 
mittels selektiven Laserschmelzens erarbeitet werden. Die Anpassung des SLM-Prozesses und 
die Auswahl der Parameter kann für die Verarbeitung der beiden untersuchten Legierungen wie 
folgt zusammengefasst werden: 
 Die Herstellung von Einzelschmelzbahnen dient als effiziente Methode zur 
Abschätzung der Laserleistungen (PL) und Scangeschwindigkeiten (vs), welche für ein 
vollständiges Aufschmelzen des Pulvers benötigt werden. 
 Die Herstellung von Kompakt- und Gitterproben (Cu-Al-Ni-Mn) mit einer Schichtdicke 
von 90 µm sowie hoher relativer Dichte (ca. 99 %) konnte unter Verwendung einer 
Laserleistung von 330 W ermöglicht werden. 
 Für beide Legierungen existiert ein großes „Prozessfenster“, wobei die Parameter für 
die Herstellung von Proben mit hoher relativer Dichte variabel verändert werden 
können. Die höchste relative Probendichte ergibt sich durch Nutzung einer 
Laserleistung von 330 W, einer Scangeschwindigkeit von 740 mm/s und einem 
Spurabstand von 0,13 mm (Cu-Al-Ni-Mn). Dabei ist eine Belichtungsabfolge mit einer 
Rotation von 90   („Streifenschraffur“) als Belichtungsstrategie zu wählen. 
 Die Prozessparameter der quaternären Legierung konnten als Grundlage für die 
Herstellung von Cu-Al-Ni-Mn-Zr-Proben mit einer relativen Dichte oberhalb von 99 % 
genutzt werden. 
 Eine weitere Erhöhung der Probendichte auf 99,5 % (Cu-Al-Ni-Mn) konnte durch die 
Mehrfachbelichtung in Form eines zusätzlichen Umschmelzschritts erzielt und auf die 
Herstellung von Kompaktproben übertragen werden. 
Ein großer Vorteil des SLM-Verfahrens ist die „Modifikation“ der Gefüge und 
Umwandlungseigenschaften mit Hilfe unterschiedlicher Parameterkombinationen. Aufgrund 
des erweiterten „Prozessfensters“ und der guten Verarbeitbarkeit konnten unterschiedliche 
Energieeinträge durch Parameteranpassung oder mittels Umschmelzens genutzt werden, um die 
Eigenschaften (Korngröße, Rückverformung) gezielt zu verändern. Ferner konnten die 
Umwandlungstemperaturen von SLM-Proben mit Hilfe einer Substratheizung angehoben 




werden. Damit ergibt sich eine potentielle Alternative im Vergleich zu einer nachträglich 
durchgeführten Wärmebehandlung (Erhöhung der Umwandlungstemperaturen). Die 
wichtigsten Erkenntnisse hinsichtlich der „Modifikation“ der Gefüge und 
Umwandlungseigenschaften (Cu-Al-Ni-Mn) sind: 
 Unabhängig von den verwendeten Prozessparametern (Scangeschwindigkeit, 
Spurabstand) zeigen sich entlang des Probenquerschnitts isotrope Umwandlungs-
eigenschaften. 
 Mit der Variation des Energieeintrags lassen sich die Korngrößen und 
Abkühlbedingungen verändern. Allgemein gilt, dass eine Zunahme des Energieeintrags 
in einer Erhöhung der Umwandlungstemperaturen resultiert. 
 Durch die Veränderung der Scangeschwindigkeit (700 bis 1200 mm/s) oder des 
Spurabstands (0,12 bis 0,16 mm) können die Umwandlungstemperaturen um 6 bis 8 °C 
verschoben werden. 
 Erst mit einer deutlichen Erhöhung des Energieeintrags kann eine weitreichende 
Verschiebung der Umwandlungstemperaturen erfolgen. Hierbei kommt der Nutzung 
der Mehrfachbelichtung und des daraus resultierenden Energieeintrags beim 
Umschmelzen eine wichtige Rolle zu. Eine Steigerung der Umwandlungstemperaturen 
um 20 °C resultiert durch Energieeinträge im Bereich von 200 bis 250 J/mm3. 
 Die Temperatur der Substratheizung sollte einen Wert von 280 °C nicht überschreiten, 
um die Metastabilität des Gefüges im Bauprozess zu gewährleisten. Während sich die 
Umwandlung bis 200 °C Heizertemperatur nur geringfügig erhöht, können ab 250 °C 
deutliche Umwandlungsgradienten über die Bauteilhöhe ausgebildet werden. Je höher 
die Proben (Prozesszeit steigt), desto stärker unterscheiden sich die Umwandlungs-
temperaturen der unteren (lange Verweildauer) von denen der oberen Probenlagen 
(kurze Verweildauer). 
 Sowohl für die SLM-Heizerproben als auch für die mittels Umschmelzens hergestellten 
SLRM-Proben kann ein Anstieg der Korngröße, durch Erhöhung der Temperatur bzw. 
des Energieeintrags, beobachtet werden. Diese Veränderungen tragen zur Erhöhung der 
Umwandlungstemperaturen bei. 
 Die pseudoelastischen Eigenschaften lassen sich mit Hilfe der Substratheizung und des 
Umschmelzens deutlich verbessern. Dabei können Stauchungen von 4 % ohne 
nennenswerte Restverformungen zurückgewonnen werden. 
Ein wichtiger Schwerpunkt der Arbeit umfasst die mikrostrukturelle Analyse unterschiedlich 
erzeugter Gefüge. Neben der Nutzung des selektiven Laserschmelzens wurden Verfahren wie 
Induktions- und Kupferkokillenguss sowie Sprühkompaktieren angewendet. Der Einfluss der 




Herstellungsmethode auf die Gefüge (Phasenbildung, Korngröße und Ordnungszustand) und 
die Eigenschaften (martensitische Umwandlung, Festigkeit, Verformbarkeit, Rückverformung) 
wurde zunächst für die Cu-Al-Ni-Mn-Legierung untersucht. Es können folgende 
Abhängigkeiten und Effekte herausgestellt werden: 
 Unabhängig von der Abkühlgeschwindigkeit der jeweiligen Herstellungsverfahren 
(niedrig bis hoch: Induktionsguss→Sprühkompaktieren→Kupferkokillenguss→SLM) 
können chemisch homogene, martensitische Gefüge hergestellt werden. 
 Den konventionell hergestellten Proben (Korngröße: 76 bis 712 µm) stehen anisotrope 
SLM-Gefüge mit einer Korngrößenverteilung von 10 bis 80 µm gegenüber. 
 Durch die Wahl des Herstellungsverfahrens konnten die Umwandlungstemperaturen 
mit Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit herabgesetzt werden. Die maximale 
Differenz hinsichtlich der Austenit-Start-Temperatur ergibt sich für Induktionsguss- 
(Af = 168 °C) und SLM-Proben (Af = 96 °C).  
 Proben mit stark unterschiedlichen Korngrößen, die jedoch unter gleichen Bedingungen 
abgeschreckt wurden, zeigen nur geringe Abweichungen in den Umwandlungs-
temperaturen. Daher beeinflusst maßgeblich der Ordnungszustand (Stabilisierung des 
Austenits: Unterdrückung der DO3-Ordnung) die Verschiebung der martensitischen 
Umwandlung. 
 Durch eine nachträgliche Wärmebehandlung (Homogenisieren→Abschrecken→ 
Stabilisierungsglühen) kann die Austenitstabilisierung aufgehoben und eine Anpassung 
der Umwandlungstemperaturen vorgenommen werden. Die beste thermische Stabilität 
resultiert für die SLM-Proben, da diese auch nach einstündigem Stabilisierungsglühen 
im Bereich von 300 °C keine Bildung der γ2-Gleichgewichtsphase erkennen lassen. 
 Mit Abnahme der Korngröße konnte die Verformbarkeit deutlich verbessert werden. 
Die höchsten Bruchdehnungen (Zugversuch) wurden für die SLM-Proben (8,2 ± 0,9 %) 
ermittelt. Die Stauchungskennwerte (Druckversuch) der SLM-Proben (14,0 ± 0,6 %) 
liegen hingegen im Bereich von porenfreien Kupferkokillengussproben. 
 Der Vergleich der Formgedächtniseigenschaften hinsichtlich des Einweg- und 
Zweiweg-Effekts sowie des pseudoelastischen Verhaltens zeigt, dass sich die nutzbaren 
Rückverformungen des SLM-Materials im Bereich der konventionell hergestellten 
Proben befinden. 
 Eine vollständige Rückstellung der ursprünglichen Probengeometrie (SLM) konnte für 
2 % (Einweg-Effekt) bzw. bis maximal 3 % (Pseudoelastizität, wärmebehandelt) 
beobachtet werden. 




Weiterhin sollten die Ergebnisse der quaternären Legierung mit denen des quinären 
Legierungssystems (Prozess-Gefüge-Eigenschaftsbeziehungen) verglichen werden. Durch die 
Zr-Zugabe konnte eine Kornfeinung des Gefüges in Abhängigkeit des Herstellungsverfahrens 
beobachtet werden. Die Untersuchung des Zr-haltigen Materials erfolgte am Beispiel von 
Probenzuständen, die mit Hilfe des Sprühkompaktierens, durch Kupferkokillenguss und mittels 
selektiven Laserschmelzens hergestellt wurden. Neben β´1-Martensit konnte die Y-Phase 
((Cu, Ni)2ZrAl) bei allen hergestellten Proben nachgewiesen werden. Es sind folgende 
Erkenntnisse hervorzuheben: 
 Die Ausscheidung der Y-Phase hängt von der thermischen Historie, d. h. der 
Abkühlgeschwindigkeit und Wärmebehandlung, ab. Die lokal geringeren Abkühlraten 
beim Sprühkompaktieren führen zu einer verstärkten Zr-Anreicherung an den 
Korngrenzen und damit zur Ausbildung größerer, gestreckter Ausscheidungen (YL). 
Kleinere YL-Ausscheidungen konnten in den Kupferkokillengussproben detektiert 
werden. 
 In den SLM-Proben sind die Ausscheidungen nur noch unter hohen Vergrößerungen zu 
erkennen. Die hohen Abkühlraten resultieren in einem übersättigten Mischkristall. Mit 
Hilfe von TEM-Untersuchungen konnte die Existenz nanoskaliger Y-Ausscheidungen 
(Ys) nachgewiesen werden, welche sich in der Regel erst durch erneutes Aufheizen nach 
der Erstarrung ausbilden. Deren Entstehung ist auf den schichtartigen Aufbau bzw. auf 
die sich wiederholenden Wärmeeinträge im Bauprozess zurückzuführen. 
 Markante Kornfeinungseffekte lassen sich nur für die langsamer abgekühlten Proben 
(Sprühkompaktieren, Kupferkokillenguss) erkennen. Eine Kornvergröberung während 
der Wärmebehandlung kann durch die Existenz und die weitere Ausscheidung der 
Y-Phase an den Korngrenzen unterdrückt werden. 
 Aufgrund der geringen Substitution von Al durch Zr zeigen sich für Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
erhöhte Umwandlungstemperaturen von 170 °C (Austenit-Finish, Af). Besonders kleine, 
gleichmäßig verteilte Y-Ausscheidungen wechselwirken mit der Martensit-in-Austenit-
Umwandlung. Die zunehmende Ausscheidung von Y-Phase mit der Wärmebehandlung 
führt zu einer vollständigen Unterdrückung der Umwandlung. Dabei steigen die Ni- und 
Zr-Konzentrationen im Bereich der Korngrenzen stark an. 
 Die Kornfeinung als Folge der Zr-Zugabe bewirkt nur am Beispiel der konventionell 
hergestellten Proben (Zugbeanspruchung) eine eindeutige Verbesserung der 
Verformbarkeit. Die Werte der SLM+Zr-Proben liegen hingegen im Bereich der 
Zr-freien SLM-Proben. 
 Die Ausscheidung der Y-Phase resultiert in einer Verschlechterung der Form-
gedächtniseigenschaften bzw. der Rückverformung (Pseudoelastizität: max. 2 %). 




Anhand der erarbeiteten Ergebnisse kann zusammengefasst werden, dass sich das selektive 
Laserschmelzen für die Herstellung von endkonturnahen Kupfer-Basis-Form-
gedächtnisbauteilen eignet und eine potentielle Alternative gegenüber der konventionellen 
Fertigung darstellt. Während die Herstellung von Gitterproben eine Möglichkeit bietet, hoch 
individualisierbare Bauteile in kurzer Zeit zu erzeugen, ist insbesondere in der Verschiebung 
der Umwandlungstemperaturen mit Auswahl der Prozessparameter ein Vorteil des 
SLM-Verfahrens zu sehen. Die Möglichkeit die Umwandlungstemperaturen zu verschieben 
und gleichzeitig gute mechanische Eigenschaften zu erhalten, konnte bisher nur mit Hilfe 
thermo-mechanischer Herstellungsverfahren und unter hohem Zeit- und Arbeitsaufwand 
erreicht werden. 
Der stetigen Weiterentwicklung der aktuell verfügbaren SLM-Anlagen ist es zu verdanken, 
dass die Nutzung der additiven Fertigung zunehmend kostengünstiger gestaltet werden kann. 
Während die Nutzung einer Substratheizung für den Bauprozess bereits in kommerziellen 
Maschinen gegeben ist und für die Vorstabilisierung der Kupfer-Basis-Formgedächtnis-
legierungen genutzt werden kann, ist in der Leistungssteigerung der Faserlaser ein weiterer 
Ansatzpunkt für zukünftige Arbeiten zu sehen. Mit den heutigen Lasersystemen (Laserleistung 
bis 1 kW [362]) können noch höhere Energieeinträge erreicht werden. Damit lassen sich 
beispielsweise stärkere Umschmelzeffekte erzeugen, was zu einer weiteren Erhöhung der 
Umwandlungstemperaturen führen und die Entwicklung oligokristalliner Gefüge mittels 
selektiven Laserschmelzens ermöglichen könnte und untersucht werden sollte. 
Vielversprechende Neuerungen könnten sich zudem aus der Kombination von Umschmelzen 
und Substratheizung ergeben und die Rückverformung weiter verbessern. 
Die im Rahmen der Arbeit gezeigten Ergebnisse konnten bereits in eine größere Anzahl von 
Publikationen überführt werden [363-368] und bieten eine Grundlage, um die Anwendung von 
Hochtemperatur-Formgedächtnislegierungen auf Basis von Kupfer voranzutreiben. Es wird 
angenommen, dass die hier gezeigten Forschungsansätze eine Allgemeingültigkeit zulassen 
und sowohl für unterschiedliche Schichtdicken als auch für abweichende Legierungs-
zusammensetzungen innerhalb fester Grenzen genutzt werden können. Vor allem die 
quaternäre Legierung (Cu-11,85Al-3,2Ni-3Mn) eignet sich durch die bessere thermische 
Stabilität für Hochtemperatur-Formgedächtnisanwendungen und kann bis zu einer Temperatur 
von 200 °C eingesetzt werden. Für zukünftige Arbeiten ist es wichtig, die Langzeitstabilität der 
martensitischen Umwandlung durch thermisches Zyklieren und die Entwicklung der 
Restverformung (Einweg- und Zweiweg-Effekt, Pseudoelastizität) mit steigender Zyklenzahl 
(z. B. 15000 Zyklen) zu untersuchen. 





9.1 Darstellungen und Übersichten 
 
 
Abb. A9.0: Übersicht der Phasenumwandlungen 1. Ordnung (Abb. modifiziert nach [58,369]). 
 
 
Abb. A9.1: Übersicht der Formgedächtniseffekte und ausgewählte Anwendungsbeispiele (Abb. modifiziert 










































Ti-Ni-Pd 100 – 530 °C hohe nutzbare Energie, hohe Verformungsrückgewinnung 
Ti-Ni-Pt 100 – 1100 °C hohe nutzbare Energie, herausragende Korrosionsbeständigkeit 
Ni-Ti-Hf 100 – 400 °C sehr gute Formgedächtniseigenschaften, teils große thermische Hysterese 
Ni-Ti-Zr 100 – 250 °C günstiger als Hf-haltige Vertreter, keine thermische Stabilität 
Cu-Al-Ni+X 
(Mn, Ti, Zr, Co, V, B) 
100 – 200 °C 
gute Formgedächtniseigenschaften, verbesserte thermische und mechanische Stabilität bei 
quaternären und quinären Legierungen (Cu-Al-Ni-Mn, Cu-Al-Ni-Mn-Ti/Zr) 
Cu-Al-Nb/Ag 100 – 400 °C bessere Umformbarkeit gegenüber Cu-Al-Ni, befriedigende Formgedächtniseigenschaften 
Co-Al 100 – 400 °C gute Umformbarkeit, große Hysterese, irreversible Umwandlung 
Co-Ni-Al/Ga 200 – 400 °C gute pseudoelastische Eigenschaften, geringe Dehnung (Zug) 
Ni-Al-(Fe-B) 100 – 300 °C geringe Hysterese, sehr geringe Verformbarkeit, keine thermische Stabilität 
Ni-Mn 100 – 670 °C Degradation bei hohen Temperaturen, geringe Dehnung (Zug) 
Ni-Mn-Ga 100 – 280 °C sehr geringe Dehnung unter Zugbelastung 
Zr-Cu + X (Co, Ni, Ti, 
Rh) 
100 –930 °C gute Verformbarkeit, schlechte Formgedächtniseigenschaften 
Ti-X (Nb, Ta) 100 – 400 °C gute Verformbarkeit, keine thermische Stabilität 
Fe-Mn-Si + X (Cr, Ni, Co) 100 – 200 °C geringe funktionelle Eigenschaften, oxidationsbeständig 
U-Nb 100 – 200 °C hohe Verformungsrückgewinnung, oxidationsanfällig, radioaktiv 
II Ti-Au/Pd 510 – 630 °C hohe Materialkosten, gute Verformbarkeit, geringe Formrückgewinnung bei höheren Temperaturen 
III 
Ti-Pt-(Ir) 990 – 1184 °C gute Oxidationsbeständigkeit, hohe Fließgrenze des Austenit 
Ta-Ru 900 – 1150 °C 
thermisch stabil, geringe Hysterese, schlechter oxidationsbeständig 
Nb-Ru 425 – 900 °C 
 
Material- und Herstellungskosten (relativer Vergleich) 
hoch:   gering:    




Tab. A9.1: Eigenschaften von NiTi und Kupfer-Basis-Formgedächtnislegierungen (Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni) im 
polykristallinen Zustand (Tab. modifiziert nach [3,10-12,14]). 
 NiTi Cu-Zn-Al Cu-Al-Ni 
physikalische Eigenschaften 
Dichte (g/cm3) 6,4 – 6,5 7,8 – 8 7,1 – 7,2 
Schmelztemperatur (°C) 1300 950 – 1020 1000 – 1050 
spezifischer Widerstand (µΩ  cm) 70 – 100 8,5 – 9,7 11 – 13 
Wärmeleitfähigkeit (W/m  K-1) 18 120 30 – 43 
mechanische Eigenschaften 
E-Modul (GPa)  
- Austenit 83 72 85 
- Martensit 28 – 41 70 80 
Streck-/Fließgrenze (MPa)  
- Austenit 195 – 690 350 400 
- Martensit 70 – 140 80 130 
Zugfestigkeit (MPa) 800 – 1000 400 – 700 500 – 800 
Bruchdehnung (%) 40 – 50 10 – 15 5 – 6 
Formgedächtniseigenschaften 
Thermisch (°C)  
- Umwandlungstemperaturen -50 – 100 -200 – 100 80 – 200 
- Hysterese 30 10 – 25 15 – 20 
- kritische Temperatur 400 160 300 
Thermo-mechanisch (%)  
- Einweg-Effekt 8 4 – 6 4 – 5 
- Zweiweg-Effekt 6 1 – 2 1 – 2 
- Pseudoelastizität 8 2 – 3 2 – 3 
- Spannung bei Rückverformung 600 MPa 500 MPa 600 MPa 
Sonstiges 
Herstellungsmerkmale  
- Kosten hoch gering gering 
- Gießen (hohe Reinheit) Vakuum Vakuum/Inert Vakuum/Inert 
- Verarbeitung an Luft nicht gegeben gegeben gegeben 
- Materialbearbeitung (z. B. Fräsen) sehr schwierig einfach einfach 
Biokompatibilität gegeben nicht gegeben 
 
  




Tab. A9.2: Übersicht relevanter Phasen in Cu-Al-Ni-basierten Formgedächtnislegierungen 





Kennung (Å) (Grad) 
α kfz mFm3  a = b = c = 3,615 
α = β = γ = 90 
00-004-0836 
NiAl krz mPm3  a = b = c = 2,888 00-044-1188 
γ2 (Cu9Al4) kubisch mP 34  a = b = c = 8,703 00-024-0003 
β1 (Cu2,9Ni0,1Al) kubisch (DO3) mFm3  a = b = c = 5,841 01-073-2563 
β´1 (Cu2,9Ni0,1Al) monoklin mP21  
a = 4,437 
b = 5,301 
c = 12,783 
α = γ = 90 
β = 95,88 
04-009-4449 
γ´1 (Cu2,9Ni0,1Al) orthorhombisch Pmmn  
a = 4,400 
b = 5,330 
c = 4,240 
α = β = γ = 90 01-073-2564 
β (B2) 
Keine Angaben möglich 
α´ (monoklin [28,371]) 
zusätzliche Ausscheidungen durch Zr-Zugabe 
Y-Phase 
kubisch 
(DO3 oder Heusler 
[136]) 


























































9.2 SLM-Anlage und Substratheizung 
Als Versuchsanlage für die Herstellung der Kompakt- und Gitterproben wurde eine SLM-
Anlage des Typs „250HL“ der Fa. SLM Solutions Group AG verwendet. Die Anlagenübersicht 
und Leistungsspezifikationen sind in Abb. A9.3 bzw. Tab. A9.3 aufgeführt. Um eine 
Kontamination des Pulvers mit anderen Materialien zu verhindern, wurde die Anlage vor den 
Arbeiten mit Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr im Bereich der Baukammer, der 
Pulverabläufe, des Beschichters und der Bewegungseinheit des Beschichters zerlegt und 
gereinigt. Dichtungen im Bereich des Substratstempels, Anschlussventile zur Abfuhr der Pulver 
und Silikon-Beschichterlippen wurden separat für beide Legierungen gehandhabt und getrennt 
voneinander gelagert. Bevor das jeweilige Pulver in den Beschichter gefüllt wurde, erfolgte 
eine Spülung der Anlage mit Argon, um Feuchtigkeit und Sauerstoff aus der Baukammer zu 
verdrängen. Im Betrieb der Anlage wurde sowohl in der Vorwärtsfahrt des Beschichters als 
auch während der Rückwärtsfahrt Pulver in der Bewegung (engl.: on the fly) abgelegt. 
 
 
Abb. A9.3: SLM-Anlage 250HL am IFW Dresden (a). Ein Blick ins Innere der Anlage zeigt die modifizierte 
Baukammer mit der Bauraumverkleinerung und einer Substratplatte auf Basis von Cu-Al-Ni-Mn 
(b). Für die kontrollierte Zufuhr des Pulvermaterials auf die kleineren Substratplatten wurden 
Beschichtereinsätze in die Auftragseinheit eingesetzt (c). Die Förderung der Pulver erfolgt durch 
Aufnahme des Materials in den Nuten der Förderwellen, die im Inneren des Beschichters 
angesteuert werden (d). 
 
Je nach Bauraumverkleinerung wurden rechteckige oder runde Cu-Al-Ni-Mn-Substratplatten 
genutzt. Im Folgenden sind die Bauraumsysteme (Abb. A9.3) und die technischen Zeichnungen 
der Substratplatten (Abb. A9.5) gegenübergestellt. Die maximale Temperatur, die unter 
Nutzung von Heizpatronen im Inneren des Stempels auf die Substratplatten übertragen wird, 
kann 500 °C an der Oberfläche betragen. Die in dieser Arbeit genutzte Substratheizung ist eine 
überarbeitete Version des Modells aus [213] und weist eine verbesserte Abschirmung sowie 
Isolation gegenüber des Pulvermaterials auf. Die an der Oberfläche des Substrats anliegende 




Temperatur wurde mit der an den Heizpatronen angelegten Leistung abgeglichen. Aufgrund 
der Aufheizkurven konnte die am Stempel einzustellende Temperatur mit der Isttemperatur an 
der Oberfläche korreliert werden. 
Tab. A9.3: Leistungsübersicht der SLM-Anlage (Modell: 250HL). 
Anlagenspezifikation „SLM250HL“ 
Bauraum in mm (x/y/z) 248 x 248 x 300 
Bauraumverkleinerung in mm (x/y/z) 48 x 48 x 120 
Bauraumsystem mit Substratheizung in mm (Durchmesser/z) 67 x 120 
maximale Laserleistung (PL) in W 400 (YLR Faserlaser) 




theoretische Schichtdicke (lz) in µm 25 bis 100 
Strahldurchmesser in µm 80 
Prozessgas Argon 
Betriebsdruck in mbar ca. 25 
Sauerstoffgehalt im Prozess in ppm 800 bis 1500 
*abhängig von Material, Position des Bauteils, Geometrie und der Prozessparameter 
 
Die Arbeiten mit der Substratheizung erfolgten unter Argon-Atmosphäre. Erst nach dem 
Erreichen des Sollsauerstoffwerts (ca. 1000 ppm) wurde die Temperaturfunktion zugeschaltet. 
Nach Beendigung der Bauprozesse wurde das Heizersystem abgeschaltet und die Bauplattform 
in die Ausgangsposition gefahren, um ein Abstrahlen der Wärme zu gewährleisten. Die 
Temperaturbeständigkeit der Beschichterlippen wurde in ersten Tests des Heizersystems 
kontrolliert. Ein Aufschmelzen der Silikonlippen (Typ V3 [372]) konnte selbst bei 500 °C nicht 
beobachtet werden. 
 
Die im Rahmen der Arbeit hergestellten SLM-Proben wurden im Bauraum gemäß den 
Vorgaben in [212] positioniert: 
 Alle im Bauraum befindlichen Bauteile wurden in x- und y-Richtung versetzt 
zueinander positioniert. 
 Längsgerichtete Geometrien und Seitenkanten sind im Uhrzeigersinn um 10 bis 15 ° 
gedreht, um nicht parallel von der Silikonlippe erfasst zu werden. 
 Längere Geometrien, z. B. Blöcke für die Herstellung der Zugproben (40 mm Höhe), 
wurden stehend generiert. 
 
  





Abb. A9.4: Genutzte Bauraumverkleinerungen: Das System in (a) zeigt den herkömmlichen Stempeleinsatz 
für die Aufnahme der rechteckigen Substratplatten und die Abdeckung als Bildeinschub. Die 
Verkleinerung mit Substratheizung ist in (b) gezeigt. Die Justage der runden Substrate erfolgt 







Abb. A9.5: Technische Zeichnung der Substratplatten für die Bauraumverkleinerungen. Gezeigt ist die 
Substratplattengeometrie von SLM Solutions (a). Die Auslegung der Substratplatten für das 
Heizersystem erfolgte entsprechend der Stempelgeometrie (b). 
 
Während der Anpassung der Prozessparameter für die Herstellung von Kompaktproben ist 
ebenfalls ein Parametersatz für die Belichtung der Stützstrukturen abgeleitet worden. Die 
Herstellung der Stützstrukturen für die Kompaktproben (nur Cu-Al-Ni-Mn), die Gitterproben 
und der Zugfeder erfolgte mit einer Laserleistung von 230 W und einer Scangeschwindigkeit 














(Fa. Materialise) unter Verwendung des Support-Moduls. Die Bauteile mit den Stützen wurden 
daraufhin exportiert, in der Software „AutoFAB 6.4“ (Fa. Marcam Engineering) eingelesen und 
die Zuordnung der Prozessparameter durchgeführt. 
 
 





Im Falle der konventionell hergestellten Proben sind Teilstücke aus den entsprechenden 
Halbzeugen entnommen worden. Für einen Vergleich der Gefüge und 




Abb. A9.6: Visualisierung des Zuschnitts der SLM-Proben und Entnahme der Probenbereiche für die 
Charakterisierung der Gefüge und Umwandlungseigenschaften. Eine Zuordnung der Legende 
ermöglicht Tab. A9.4. 
 
Eine weitere Unterteilung des Probenbereichs für die Analyse der Umwandlungs-
eigenschaften/-temperaturen (grün) wurde bei der Würfelgeometrie vorgenommen. Mindestens 
eine Probe aus dem oberen und unteren Randbereich, sowie zwei Teilstücke aus der Mitte, 
wurden herausgetrennt und miteinander verglichen. Bei den zylindrischen Proben wurde der 
Gesamtquerschnitt analysiert. Nur für ausgewählte Zylinder wurde der untere und obere 
Querschnitt entfernt und hinsichtlich der Umwandlungseigenschaften verglichen. 
Nach dem Zuschnitt der Proben für die Licht- und Rasterelektronenmikroskopie (rot) wurden 
diese mit Hilfe von Epoxidharz („Spezifix 20“, Fa. Struers) eingebettet. Das anschließende 
Schleifen und Polieren (s. Schritte (1) bis (3) in Tab. A9.4) erfolgte auf einem Halbautomaten 
des Typs „RotoPol 35“ (Fa. Struers). Weiterführende Untersuchungen mittels Elektronen-
rückstreubeugung (EBSD) erfolgten an Probenoberflächen, welche zusätzlich mit einer 
vierstündigen Vibrationspolitur (Schritt (5)) unter Nutzung von MasterMet-2 auf einer 
VibroMet-Anlage (beides Fa. Buehler) vorbereitet wurden.  




Tab. A9.4: Präparationsschritte für Cu-Al-Ni-Mn und Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Die Farblegende bezieht sich auf 
die in Abb. A9.6 unterteilten Probenbereiche. 
















(1) Schleifen: P400 bis P4000 mit  
5 bis 10 N pro Probe│150 U/min│
Gleichlauf 
 
(2) Polieren: 3 und 1 µm 
(je 5 Minuten) mit 
5 N pro Probe│150 U/min│Gleichlauf 
 
(3) Chemisch-mechanisches Polieren: 
MasterMet-2 (1,5 Minuten) mit 
5 N pro Probe│150 U/min│Gegenlauf 
 
(4) Tauchätzung: 
30 ml destilliertes Wasser 
+ 
20 ml Salpetersäure 





Schritt (1) und (2) 
Phasenanalyse (EBSD) 




 Röntgendiffraktometrie Phasenanalyse 
- Schleifen auf 100 µm Dicke 
- Feinschliff mit P4000 
 Thermische Analyse Umwandlungstemperaturen 
- Entnahme von Teilstücken 
(Gewicht: 20 bis 30 mg) 
- Schleifen bis plan 
Reststück, z. B. für Transmissionselektronenmikroskopie 
 
Abb. A9.7 zeigt eine technische Zeichnung der verwendeten Flachzugprobengeometrie. Aus 
dem induktionsgegossenen Material, den Platten (Kupferkokillenguss) bzw. Blöcken (SLM) 
konnte, unter Nutzung der Drahterosion, die Endgeometrie herausgetrennt werden. Die finale 
Dicke der Zugproben (1,5 mm) wurde durch schrittweises Abtragen der Seitenflächen mit 
Schleifpapier der Körnung P400 erreicht. Alle Oberflächen wurden nachträglich mit 
Schleifpapier der Körnung P4000 nachbearbeitet, um letzte Rauheiten, als Folge der 
Drahterosion, zu entfernen. 
Für die Druckversuche (quasistatische Versuche, Formgedächtnisprüfung) wurden 
drahterodierte Rundproben mit einem Diamantschleifer (Modell: Kristall 2000 S) entgratet, die 
Mantelflächen nachgeschliffen (P400 bis P4000) und die Stirnflächen unter Nutzung eines 
Handpräparators (Modell: Accustop, Fa. Struers) planparallel präpariert. 
 
  





Abb. A9.7: Technische Zeichnung der verwendeten Zugprobengeometrie. Die Dicke der Flachzugproben 
(T) nach dem Schleifen beträgt 1,5 mm. 
 




9.4 Übersicht der Prozessparameter 
In diesem Abschnitt sind alle Prozessparameter gelistet, die für die Herstellung von Kompakt- 
und Gitterproben genutzt wurden. Die Spurabstände für jede einzelne Kombination aus 
Laserleistung und Scangeschwindigkeit wurde anhand der Schmelzbahnbreite 
(Einzelschmelzbahnversuche) bestimmt und in den Schmelzbahnüberlapp für die Herstellung 
von SLM-Proben umgerechnet (Tab. A9.5). 
Tab. A9.5: Ergebnisse der Einzelschmelzbahnversuche (Br: Schmelzbahnbreite) und verwendete 
Spurabstände (Ü: Überlapp) sowie Energieeinträge (EV) für die Herstellung von SLM-Proben. 
Die Schichtdicke betrug 90 µm. Der Parametersatz mit 330 W Laserleistung, 740 mm/s 
Scangeschwindigkeit und einem Spurabstand von 0,13 mm (30 % Überlapp) stellt den Referenz-












200 292 ± 14 
0,2 (Ü: 30 %) 
0,15 (Ü: 50 %) 
63,9 (Ü: 30 %) 
85,2 (Ü: 50 %) 
400 239 ± 4 
0,17 (Ü: 30 %) 
0,12 (Ü: 50 %) 
37,6 (Ü: 30 %) 
53,2 (Ü: 50 %) 
500 163 ± 13 
0,11 (Ü: 30 %) 
0,08 (Ü: 50 %) 
36,5 (Ü: 30 %) 
51,1 (Ü: 50 %) 
280 
200 333 ± 12 
0,23 (Ü: 30 %) 
0,17 (Ü: 50 %) 
67,6 (Ü: 30 %) 
91,5 (Ü: 50 %) 
500 230 ± 3 
0,16 (Ü: 30 %) 
0,12 (Ü: 50 %) 
38,9 (Ü: 30 %) 
51,9 (Ü: 50 %) 
600 222 ± 3 
0,16 (Ü: 30 %) 
0,11 (Ü: 50 %) 
32,4 (Ü: 30 %) 
47,1 (Ü: 50 %) 
300 
600 224 ± 2 
0,16 (Ü: 30 %) 
0,11 (Ü: 50 %) 
34,7 (Ü: 30 %) 
50,5 (Ü: 50 %) 
700 197 ± 6 
0,14 (Ü: 30 %) 
0,1 (Ü: 50 %) 
34,0 (Ü: 30 %) 
47,6 (Ü: 50 %) 
310 700 208 ± 2 0,15 (Ü: 30 %) 32,8 
320 700 208 ± 2 0,15 (Ü: 30 %) 33,9 
330 
300 301 ± 2 0,21 (Ü: 30 %) 58,2 
600 244 ± 3 0,17 (Ü: 30 %) 35,9 
700 216 ± 5 0,15 (Ü: 30 %) 34,9 
720 197 ± 5 0,14 (Ü: 30 %) 36,4 
740 189 ± 8 
0,18 (Ü: 5 %) 
0,17 (Ü: 10 %) 
0,16 (Ü: 15 %) 
0,15 (Ü: 20 %) 
0,14 (Ü: 25 %) 
0,13 (Ü: 30 %) 
0,12 (Ü: 35 %) 
0,09 (Ü: 50 %) 
27,5 (Ü: 5 %) 
29,2 (Ü: 10 %) 
30,9 (Ü: 15 %) 
33,0 (Ü: 20 %) 
35,4 (Ü: 25 %) 
38,1 (Ü: 30 %) 
41,3 (Ü: 35 %) 
55,1 (Ü: 50 %) 
760 184 ± 9 0,13 (Ü: 30 %) 37,1 
800 167 ± 3 0,12 (Ü: 30 %) 38,2 
900 166 ± 8 0,12 (Ü: 30 %) 33,9 
1000 152 ± 7 0,1 (Ü: 30 %) 36,7 
1200 126 ± 3 0,09 (Ü: 30 %) 33,9 
340 740 191 ± 9 0,13 (Ü: 30 %) 39,3 




Die Herstellung von Einzelschmelzbahnen wurde auch für die Optimierung des zusätzlichen 
Umschmelzschritts und für die Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr genutzt. Die Spurabstände der 
Proben sind in Tab. A9.6 bzw. A9.7 zu finden. 
Tab. A9.6: Genutzte Parameter für die Einzelschmelzbahnversuche (Br: Schmelzbahnbreite) ohne Pulver 
und verwendete Spurabstände (hr) für die Herstellung von SLRM-Proben. Die Laserfokuslage 







hr entsprechend des Überlapps 
30 % 50 % 75 % 90 % 
500 
300 249 ± 12 
- 310 237 ± 2 
320 239 ± 5 
330 241 ± 10 0,17 mm 0,12 mm 0,06 mm 0,03 mm 
340 261 ± 10 
- 
740 
300 167 ± 1 
310 170 ± 10 
320 176 ± 3 
330 194 ± 5 0,14 mm 0,1 mm 0,05 mm 0,02 mm 
340 198 ± 3 
- 
900 
300 128 ± 5 
310 139 ± 4 
320 147 ± 4 
330 150 ± 1 0,11 mm 0,08 mm 0,04 mm 0,02 mm 
340 143 ± 3 
- 
1500 
300 111 ± 1 
310 101 ± 2 
320 117 ± 2 
330 115 ± 6 0,09 mm 0,06 mm 0,03 mm 0,01 mm 
340 118 ± 2 
- 
2000 
300 95 ± 2 
310 102 ±2  
320 104 ± 2 
330 108 ± 2 
340 109 ± 2 
2500 
300 93 ± 2 
310 114 ± 12 
320 96 ± 1 
330 102 ± 3 
340 102 ± 2 
 
  




Tab. A9.7: Ergebnisse der Einzelschmelzbahnversuche (Br: Schmelzbahnbreite) für die Legierung 
Cu-Al-Ni-Mn-Zr und verwendete Spurabstände (Ü: Überlapp) sowie Energieeinträge (EV) für 
die Herstellung von SLM+Zr-Proben. Die Schichtdicke betrug 80 µm. Der Parametersatz mit 
330 W Laserleistung, 740 mm/s Scangeschwindigkeit und einem Spurabstand von 0,11 mm 













200 ± 4 
0,13 (Ü: 30 %) 
39,0 
340 210 ± 6 44,2 
350 222 ± 5 45,5 
330 
500 266 ± 10 0,19 (Ü: 30 %) 63,5 
800 188 ± 2 0,13 (Ü: 30 %) 39,7 
900 160 ± 4 0,11 (Ü: 30 %) 35,3 
740 216 ± 3 
0,18 (Ü: 15 %) 
0,13 (Ü: 30 %) 
0,11 (Ü: 40 %) 
0,09 (Ü: 50 %) 
0,18 (Ü: 30 %) 
42,9 (Ü: 30 %) 
50,7 (Ü: 30 %) 
55,7 (Ü: 30 %) 
 
 




9.5 Übersicht der Gefüge und Umwandlungskennwerte 
9.5.1 Übersichten zu den wärmebehandelten Proben 
Die folgende Übersicht der Aufnahmen konventionell hergestellter Proben (Abb. A9.8) zeigt 
das martensitische Gefüge nach der Wärmebehandlung (WBH-1, WBH-2). Weiterhin sind die 
Umwandlungstemperaturen von Cu-Al-Ni-Mn im wärmebehandelten Zustand für den 1. und 





Abb. A9.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Cu-Al-Ni-Mn-Proben nach der WBH-2-Behandlung. 
Gezeigt ist eine Panoramaaufnahme des (a) sprühkompaktierten Materials und (b) einer 
Kokillengussprobe. Die dazugehörigen Detailaufnahmen sind in (c) bzw. (d) zu finden. 
Ausgewählte Aufnahmen der Gefüge nach der WBH-1-Behandlung: 50-fache Vergrößerung des 

















Tab. A9.8: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von wärmebehandelten 
Proben. 
Zyklus 






1 - 128 ± 1 103 ± 1 120 ± 1 - - / 1,8 ± 0,3 
2 111 ± 1 134 ± 1 127 ± 1 130 ± 1 104 ± 1 121 ± 1 132 ± 2 4 ± 1 
2,7 ± 0,2/ 
1,9 ± 0,3 
WBH-2 
1 140 ± 2 156 ± 1 150 ± 1 147 ± 1 96 ± 1 135 ± 1 151 ± 1 9 ± 1 
1,8 ± 0,1/ 
2,8 ± 0,3 
2 140 ± 1 154 ± 1 149 ± 1 148 ± 1 98 ± 1 136 ± 1 151 ± 1 6 ± 1 
4,2 ± 0,4/ 




2 107 ± 1 118 ± 1 114 ± 1 113 ± 1 95 ± 1 107 ± 1 116 ± 1 5 ± 1 
7,4 ± 0,4/ 
5,5 ± 0,2 
WBH-2 
1 137 ± 1 152 ± 1 145 ± 1 141 ± 1 101 ± 1 132 ± 1 147 ± 1 11 ± 1 
6,0 ± 0,1/ 
4,9 ± 0,8 
2 136 ± 1 151 ± 1 146 ± 1 142 ± 1 103 ± 1 133 ± 1 147 ± 1 9 ± 1 
5,6 ± 0,2/ 
4,9 ± 0,2 
Kupferkokillenguss 
WBH-1 
1 - 137 ± 1 111 ± 1 128 ± 1 - - / 2,5 ± 0,1 
2 124 ± 1 143 ± 1 138 ± 1 138 ± 1 113 ± 1 129 ± 1 140 ± 1 5 ± 1 
3,6 ± 0,3/ 
2,6 ± 0,1 
WBH-2 
1 143 ± 1 167 ± 2 162 ± 2 154 ± 1 108 ± 1 142 ± 1 161 ± 1 13 ± 1 
3,2 ± 0,1/ 
2,4 ± 0,3 
2 146 ± 1 166 ± 1 159 ± 1 156 ± 1 122 ± 2 144 ± 1 161 ± 1 11 ± 1 
3,5 ± 0,1/ 
2,3 ± 0,3 
 
  




Tab. A9.9: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von wärmebehandelten 
SLM-Proben. 
Zyklus 





1 - 113 ± 1 100 ± 2 109 ± 1 - - / 1,8 ± 0,3 
2 114 ± 2 119 ± 1 117 ± 2 114 ± 1 102 ± 1 111 ± 1 117 ± 2 5 ± 0,3 
7,7 ± 0,2/ 
6,5 ± 0,1 
WBH-2 
1 146 ± 1 151 ± 1 149 ± 1 139 ± 1 125 ± 1 134 ± 1 145 ± 2 12 ± 2 
8,4 ± 0,2/ 
8,1 ± 0,3 
2 145 ± 1 150 ± 2 148 ± 2 139 ± 1 125 ± 1 134 ± 1 144 ± 2 11 ± 1 
8,6 ± 0,1/ 
8,0 ± 0,3 
 
  




9.5.2 Übersichten der SLM-Proben 
Die Gefügeaufnahmen der Zugfeder und Gitterproben (Abb. A9.9 bis A9.11) sind zu Beginn 
dieses Abschnitts gezeigt. 
Die vollständigen Umwandlungskennwerte des SLM-Materials (Gitterproben, Proben mit 
Variation der Scangeschwindigkeit und des Schmelzbahnüberlapps, unterschiedliche 
Probenbereiche) sind für den 1. und 2. Zyklus in Tab. A9.10 bis A9.13 zusammengestellt. 
 
 
Abb. A9.9: Lichtmikroskopische Aufnahme des martensitischen Gefüges der Zugfeder. Der Bildeinschub 




Abb. A9.10: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Gitterprobe mit auxetischer Einheitszelle. Gezeigt ist die 
erste Reihe der Einheitszellen nach dem Aufbau der Deckplatte (a). Die Vergrößerung des 














Abb. A9.11: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Gitterprobe mit kubischer Einheitszelle. Gezeigt ist die 
erste Reihe der Einheitszellen nach dem Aufbau der Deckplatte (a). Die entsprechenden 
Detailaufnahmen der markierten Bereiche sind in (b) bzw. (c) gezeigt und zeigen die Gefüge in 














Tab. A9.10: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von unbehandelten 
Gitterproben. 
Zyklus 




Gitterprobe mit kubischer Einheitszelle 
1 96 ± 1 107 ± 2 103 ± 1 97 ± 2 73 ± 1 88 ± 1 102 ± 1 10 ± 1 
6,2 ± 0,5/ 
4,6 ± 0,2 
2 97 ± 1 109 ± 1 106 ± 2 98 ± 2 73 ± 1 89 ± 2 103 ± 1 11 ± 2 
6,4 ± 0,5/ 
4,6 ± 0,2 
Gitterprobe mit auxetischer Einheitszelle 
1 94 ± 1 114 ± 2 104 ± 1 92 ± 1 71 ± 1 83 ± 1 103 ± 2 23 ± 1 
4,4 ± 0,3/ 
3,7 ± 0,3 
2 93 ± 1 105 ± 2 100 ± 2 92 ± 1 71 ± 1 84 ± 1 99 ± 2 13 ± 2 
5,1 ± 0,3/ 
3,7 ± 0,3 
Zugfeder (Unterteil) 
1 91 ± 2 124 ± 1 108 ± 2 107 ± 1 65 ± 2 92 ± 1 115 ±  18 ± 2 
6,0 ± 1,2/ 
2,0 ± 0,2 
2 91 ± 1 116 ± 2 105 ± 1 106 ± 1 66 ± 1 92 ± 1 111 ±  9 ± 1 
4,7 ± 0,9/ 
2,1 ± 0,2 
Zugfeder (Oberteil) 
1 98 ± 1 110 ± 1 104 ± 2 96 ± 1 71 ± 1 87 ± 2 103 ±  15 ± 1 
5,9 ± 0,7/ 
3,9 ± 0,5 
2 97 ± 1 110 ± 2 104 ± 2 96 ± 1 72 ± 1 87 ± 2 103 ±  14 ± 1 
6,7 ± 0,7/ 
3,8 ± 0,5 
 
  




Tab. A9.11: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von unbehandelten 
Würfelproben. 
 Zyklus 




(%) Variation des Schmelzbahnüberlapps 
15 
1 84 ± 1 95 ± 2 92 ± 1 84 ± 1 68 ± 1 77 ± 2 89 ± 1 12 ± 2 
7,8 ± 0,3/ 
5,6 ± 0,4 
2 87 ± 2 98 ± 1 94 ± 1 84 ± 1 68 ± 1 77 ± 2 91 ± 1 14 ± 1 
7,8 ± 0,3/ 
5,7 ± 0,5 
20 
1 93 ± 3 99 ± 1 96 ± 1 87 ± 1 73 ± 1 81 ± 1 93 ± 1 12 ± 1 
7,3 ± 0,3/ 
5,7 ± 0,3 
2 92 ± 1 101 ± 1 98 ± 1 88 ± 1 73 ± 1 81 ± 1 94 ± 1 13 ± 1 
7,5 ± 0,3/ 
5,8 ± 0,3 
25 
1 96 ± 1 108 ± 4 100 ± 1 94 ± 4 78 ± 1 86 ± 1 101 ± 5 13 ± 2 
7,9 ± 0,6/ 
5,5 ± 0,4 
2 98 ± 1 109 ± 6 102 ± 1 95 ± 4 79 ± 1 86 ± 1 102 ± 4 14 ± 1 
7,8 ± 0,5/ 
5,4 ± 0,4 
30 
1 94 ± 1 104 ± 3 100 ± 2 91 ± 1 77 ± 1 85 ± 1 97 ± 2 13 ± 2 
7,3 ± 0,5/ 
5,6 ± 0,4 
2 96 ± 1 105 ± 2 102 ± 2 92 ± 1 77 ± 1 86 ± 1 98 ± 1 13 ± 1 
7,6 ± 0,4/ 
5,6 ± 0,4 
35 
1 96 ± 1 107 ± 1 102 ± 1 93 ± 1 77 ± 1 86 ± 1 100 ± 2 14 ± 1 
8,3 ± 0,3/ 
6,2 ± 0,5 
2 98 ± 1 107 ± 2 103 ± 1 93 ± 1 78 ± 1 86 ± 1 100 ± 2 13 ± 1 
8,4 ± 0,2/ 
6,3 ± 0,5 
(mm/s) Variation der Scangeschwindigkeit 
700 
1 96 ± 1 103 ± 2 101 ± 3 94 ± 1 78 ± 1 87 ± 2 99 ± 1 9 ± 2 
7,5 ± 0,6/ 
5,2 ± 0,6 
2 98 ± 2 105 ± 1 102 ± 2 95 ± 1 79 ± 1 88 ± 2 100 ± 1 11 ± 1 
7,9 ± 0,5/ 
5,3 ± 0,6 
800 
1 93 ± 3 105 ± 2 101 ± 1 92 ± 1 76 ± 2 86 ± 1 98 ± 1 13 ± 2 
6,3 ± 0,4/ 
5,1 ± 0,4 
2 96 ± 3 107 ± 1 104 ± 1 93 ± 1 76 ± 2 87 ± 1 100 ± 1 15 ± 1 
6,7 ± 0,3/ 
5,2 ± 0,4 
900 
1 87 ± 6 100 ± 4 98 ± 3 88 ± 5 72 ± 6 82 ± 6 94 ± 5 12 ± 1 
7,1 ± 0,3/ 
5,0 ± 0,4 
2 91 ± 6 102 ± 4 98 ± 3 89 ± 5 73 ± 5 82 ± 6 95 ± 4 13 ± 1 
7,4 ± 0,4/ 
5,2 ± 0,4 
1000 
1 87 ± 1 101 ± 2 95 ± 1 88 ± 1 71 ± 1 81 ± 1 95 ± 2 12 ± 1 
7,3 ± 0,4/ 
5,2 ± 0,8 
2 90 ± 1 102 ± 2 97 ± 1 89 ± 1 72 ± 1 81 ± 1 96 ± 2 13 ± 1 
7,6 ± 0,3/ 
5,2 ± 0,8 
1200 
1 84 ± 1 101 ± 1 93 ± 1 88 ± 1 69 ± 1 78 ± 1 95 ± 1 13 ± 1 
7,3 ± 0,3/ 
5,0 ± 0,8 
2 87 ± 1 102 ± 1 96 ± 1 89 ± 1 69 ± 1 79 ± 1 96 ± 1 13 ± 1 
7,4 ± 0,3/ 
5,1 ± 0,8 
 
  




Tab. A9.12: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von unbehandelten 
Zylinderproben. 
 Zyklus 




(%) Variation des Schmelzbahnüberlapps 
15 
1 97 ± 3 105 ± 1 101 ± 1 95 ± 2 79 ± 2 89 ± 1 100 ± 1 10 ± 1 
7,4 ± 0,5/ 
5,8 ± 0,4 
2 98 ± 1 104 ± 1 102 ± 1 95 ± 1 80 ± 2 89 ± 1 100 ± 1 9 ± 2 
7,6 ± 0,4/ 
5,9 ± 0,4 
20 
1 99 ± 2 104 ± 2 101 ± 2 93 ± 1 81 ± 1 88 ± 1 98 ± 1 11 ± 2 
7,9 ± 0,3/ 
6,6 ± 0,4 
2 99 ± 1 105 ± 2 103 ± 1 94 ± 2 81 ± 1 89 ± 1 99 ± 1 11 ± 2 
8,0 ± 0,3/ 
6,7 ± 0,4 
25 
1 98 ± 1 105 ± 2 102 ± 1 95 ± 2 82 ± 1 89 ± 1 100 ± 1 10 ± 2 
8,3 ± 0,3/ 
7,1 ± 0,4 
2 101 ± 1 107 ± 2 105 ± 2 96 ± 2 83 ± 1 90 ± 1 101 ± 1 11 ± 1 
8,5 ± 0,2/ 
7,2 ± 0,4 
30 
1 99 ± 1 104 ± 1 102 ± 2 95 ± 2 84 ± 3 90 ± 1 100 ± 2 9 ± 1 
8,4 ± 0,3/ 
7,5 ± 0,4 
2 102 ± 1 107 ± 1 106 ± 1 95 ± 2 84 ± 1 90 ± 1 101 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,3/ 
7,6 ± 0,4 
35 
1 101 ± 1 106 ± 1 104 ± 2 96 ± 1 85 ± 1 92 ± 2 101 ± 1 11 ± 2 
8,5 ± 0,2/ 
7,5 ± 0,4 
2 103 ± 1 109 ± 2 107 ± 2 96 ± 1 86 ± 1 92 ± 2 102 ± 1 13 ± 2 
8,7 ± 0,2/ 
7,5 ± 0,4 
(mm/s) Variation der Scangeschwindigkeit 
700 
1 102 ± 2 108 ± 1 103 ± 2 96 ± 1 83 ± 1 90 ± 2 100 ± 1 12 ± 1 
8,2 ± 0,3/ 
6,8 ± 0,4 
2 103 ± 2 109 ± 1 106 ± 1 97 ± 1 85 ± 2 91 ± 1 102 ± 1 13 ± 1 
8,1 ± 0,2/ 
6,9 ± 0,3 
800 
1 99 ± 1 105 ± 1 102 ± 1 94 ± 1 82 ± 2 89 ± 2 99 ± 1 11 ± 1 
8,4 ± 0,2/ 
7,4 ± 0,4 
2 101 ± 1 106 ± 1 104 ± 2 94 ± 1 83 ± 2 90 ± 2 100 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,2/ 
7,5 ± 0,4 
900 
1 97 ± 1 104 ± 1 102 ± 2 93 ± 1 80 ± 2 87 ± 1 98 ± 2 11 ± 1 
8,4 ± 0,2/ 
6,8 ± 0,5 
2 100 ± 1 106 ± 2 103 ± 1 93 ± 2 81 ± 2 88 ± 1 99 ± 1 13 ± 1 
8,6 ± 0,2/ 
6,8 ± 0,6 
1000 
1 95 ± 1 102 ± 1 99 ± 2 91 ± 2 78 ± 1 85 ± 1 96 ± 1 11 ± 1 
8,1 ± 0,2/ 
6,4 ± 0,5 
2 98 ± 1 104 ± 1 102 ± 1 92 ± 2 78 ± 1 86 ± 2 98 ± 1 12 ± 1 
8,2 ± 0,3/ 
6,5 ± 0,5 
1200 
1 94 ± 2 102 ± 1 99 ± 1 91 ± 1 76 ± 1 84 ± 1 96 ± 1 12 ± 1 
8,2 ± 0,3/ 
5,9 ± 0,6 
2 96 ± 2 103 ± 2 101 ± 1 91 ± 2 76 ± 2 85 ± 2 97 ± 1 12 ± 1 
8,3 ± 0,3/ 
6,0 ± 0,6 
 
  




Tab. A9.13: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von ausgewählten 
Probenbereichen (Würfel- und Zylinderprobe). 
 Zyklus 






1 95 ± 1 106 ± 2 102 ± 2 92 ± 1 78 ± 1 86 ± 1 99 ± 1 14 ± 1 
7,3 ± 0,6/ 
5,8 ± 0,4 
2 97 ± 2 106 ± 2 104 ± 2 93 ± 2 78 ± 1 86 ± 1 99 ± 2 14 ± 1 
7,7 ± 0,5/ 
5,8 ± 0,4 
unten 
1 85 ± 1 110 ± 1 96 ± 1 96 ± 1 67 ± 1 78 ± 1 103 ± 1 15 ± 1 
6,5 ± 1/ 
3,8 ± 0,5 
2 85 ± 2 109 ± 1 94 ± 1 95 ± 1 69 ± 1 79 ± 1 102 ± 1 13 ± 1 
6,9 ± 0,8/ 
3,9 ± 0,5 
Mitte 
1 93 ± 2 101 ± 1 98 ± 1 90 ± 1 76 ± 1 84 ± 1 95 ± 1 11 ± 1 
7,3 ± 0,4/ 
5,4 ± 0,4 
2 95 ± 1 103 ± 2 100 ± 2 91 ± 1 77 ± 1 85 ± 1 97 ± 2 12 ± 1 
7,4 ± 0,4/ 
5,4 ± 0,4 
oben 
1 82 ± 2 97 ± 2 91 ± 1 86 ± 1 67 ± 1 78 ± 1 91 ± 1 11 ± 1 
5,7 ± 0,7/ 
3,3 ± 0,6 
2 86 ± 2 99 ± 1 95 ± 2 87 ± 1 68 ± 1 79 ± 2 93 ± 1 12 ± 1 
6,1 ± 0,5/ 
3,4 ± 0,5 
Zylinderprobe 
unten 
1 93 ± 1 101 ± 2 98 ± 2 92 ± 2 77 ± 2 85 ± 1 96 ± 1 10 ± 1 
7,9 ± 0,5/ 
5,8 ± 0,5 
2 95 ± 2 102 ± 1 100 ± 1 93 ± 1 77 ± 1 86 ± 1 97 ± 1 10 ± 1 
8,1 ± 0,4/ 
5,9 ± 0,5 
Mitte 
1 99 ± 1 104 ± 1 102 ± 1 95 ± 1 84 ± 2 90 ± 2 100 ± 1 9 ± 1 
8,4 ± 0,3/ 
7,5 ± 0,4 
2 102 ± 1 107 ± 1 106 ± 2 95 ± 1 84 ± 1 90 ± 2 101 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,3/ 
7,6 ± 0,4 
oben 
1 99 ± 1 106 ± 2 103 ± 1 95 ± 1 81 ± 2 89 ± 1 101 ± 1 11 ± 1 
8,1 ± 0,5/ 
6,4 ± 0,4 
2 99 ± 1 104 ± 1 102 ± 2 95 ± 1 81 ± 2 89 ± 2 100 ± 1 9 ± 1 
8,3 ± 0,4/ 
6,5 ± 0,4 
 
  




9.5.3 Übersichten der SLM-Heizerproben 
Der Einfluss der Substratheizung auf das Gefüge ist anhand der Aufnahmen in Baurichtung 
(Abb. A9.12) und in Richtung der Belichtungsabfolge gezeigt (Abb. A9.13). 
Das Umwandlungsverhalten der Proben mit 150, 200 und 250 °C Substratplattentemperatur ist 
in Abb. A9.14 als Übersicht dargestellt. Das Umwandlungsverhalten einer SLM+450 °C-Probe 
(Bereich: -70 bis 175 °C) ist in Abb. A9.15 gezeigt. Die vollständigen Umwandlungs-
kennwerte des SLM-Materials, unter Nutzung der Substratheizung, sind für den 1. und 
2. Zyklus der Würfel-, Zylinder- sowie der Blockgeometrie in Tab. A9.14 und A9.15 zu finden. 
 
 
Abb. A9.12: Einfluss der Substratheizung auf die Gefüge von SLM-Heizerproben in Baurichtung. Gezeigt 
sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen (obere Reihe: Würfelgeometrie, untere Reihe: 
Zylindergeometrie) für Substratplattentemperaturen von 150 bis 280 °C. 
 
 
Abb. A9.13: Einfluss der Substratheizung auf die Gefüge von SLM-Heizerproben in Richtung der 
Belichtungsabfolge (Pfeil). Gezeigt sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen (obere Reihe: 
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Abb. A9.14: Übersicht der Umwandlungskurven von SLM-Heizerproben (1. Zyklus: Punkt-Strich-Linie, 




Abb. A9.15: Übersicht der Umwandlungskurven des 1. und 2. Zyklus für eine SLM+450 °C-Probe. Die 








Tab. A9.14: Übersicht der Umwandlungstemperaturen und Enthalpien (Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: 











1 111 ± 1 128 ± 2 120 ± 1 115 ± 1 89 ± 1 105 ± 1 121 ± 1 14 ± 1 
7,8 ± 0,6/ 
6,2 ± 0,2 
2 109 ± 1 126 ± 1 119 ± 1 114 ± 1 90 ± 1 105 ± 1 120 ± 1 11 ± 1 
8,0 ± 0,5/ 




1 102 ± 1 114 ± 1 109 ± 1 102 ± 1 81 ± 1 95 ± 2 108 ± 1 12 ± 1 
8,7 ± 0,7/ 
5,8 ± 0,3 
2 101 ± 1 112 ± 1 108 ± 1 102 ± 1 81 ± 1 95 ± 2 107 ± 1 10 ± 1 
8,6 ± 0,7/ 
5,8 ± 0,3 
SLM+ 
200 °C 
1 107 ± 1 118 ± 1 114 ± 1 106 ± 1 85 ± 1 99 ± 1 112 ± 1 12 ± 1 
9,2 ± 0,6/ 
6,2 ± 0,1 
2 106 ± 1 116 ± 1 112 ± 1 106 ± 1 85 ± 1 99 ± 1 111 ± 1 10 ± 1 
9,1 ± 0,6/ 
6,3 ± 0,1 
SLM+ 
250 °C 
1 118 ± 1 127 ± 1 124 ± 1 116 ± 1 98 ± 1 110 ± 1 121 ± 1 11 ± 1 
8,6 ± 0,6/ 
6,6 ± 0,2 
2 118 ± 1 127 ± 1 124 ± 1 116 ± 1 98 ± 1 110 ± 1 121 ± 1 10 ± 1 
8,8 ± 0,6/ 
6,7 ± 0,2 
SLM+ 
280 °C 
1 118 ± 1 131 ± 1 128 ± 1 121 ± 1 97 ± 1 114 ± 1 126 ± 1 11 ± 1 
8,5 ± 0,4/ 
7,1 ± 0,3 
2 117 ± 1 131 ± 1 126 ± 1 121 ± 1 97 ± 1 115 ± 1 126 ± 1 10 ± 1 
8,5 ± 0,4/ 
7,1 ± 0,3 
Blockgeometrie (SLM+250 °C) 
unten 
1 141 ± 1 151 ± 1 146 ± 1 138 ± 1 115 ± 2 132 ± 1 144 ± 1 14 ± 1 
6,9 ± 0,7/ 
4,6 ± 0,2 
2 142 ± 1 150 ± 2 148 ± 2 138 ± 1 116 ± 1 132 ± 1 144 ± 1 12 ± 1 
7,1 ± 0,7/ 
4,4 ± 0,2 
Mitte 
1 133 ± 1 148 ± 1 141 ± 1 132 ± 1 99 ± 1 123 ± 1 140 ± 1 16 ± 1 
6,7 ± 07/ 
3,9 ± 0,1 
2 131 ± 1 145 ± 2 141 ± 1 132 ± 2 99 ± 2 123 ± 1 139 ± 1 14 ± 1 
7,1 ± 0,8/ 
3,9 ± 0,1 
oben 
1 115 ± 1 122 ± 1 119 ± 1 111 ± 2 98 ± 1 105 ± 2 117 ± 1 10 ± 1 
9,6 ± 0,6/ 
7,2 ± 0,1 
2 115 ± 1 121 ± 1 119 ± 2 112 ± 2 99 ± 2 106 ± 1 116 ± 1 9 ± 1 
9,6 ± 0,6/ 
7,1 ± 0,3 




Tab. A9.15: Übersicht der Umwandlungstemperaturen und Enthalpien (Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: 
A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLM-Heizerproben (Würfelgeometrie). 
 Zyklus 






1 95 ± 1 113 ± 1 103 ± 1 96 ± 1 75 ± 1 87 ± 1 104 ± 1 18 ± 1 
5,6 ± 0,8/ 
2,5 ± 0,3 
2 94 ± 1 109 ± 1 102 ± 1 97 ± 1 74 ± 1 87 ± 1 103 ± 1 13 ± 1 
5,9 ± 0,9/ 
2,4 ± 0,4 
unten 
1 97 ± 1 114 ± 1 107 ± 1 100 ± 1 74 ± 1 90 ± 1 107 ± 1 13 ± 1 
3,5 ± 0,6/ 
1,5 ± 0,1 
2 94 ± 1 113 ± 1 105 ± 1 101 ± 1 73 ± 1 90 ± 1 107 ± 1 13 ± 1 
3,9 ± 0,7/ 
1,5 ± 0,2 
Mitte 
1 93 ± 1 112 ± 1 103 ± 1 95 ± 1 72 ± 1 86 ± 2 103 ± 1 16 ± 1 
5,2 ± 0,8/ 
2,5 ± 0,3 
2 92 ± 1 109 ± 1 101 ± 1 96 ± 1 72 ± 1 86 ± 1 102 ± 1 13 ± 1 
5,5 ± 0,8/ 
2,5 ± 0,3 
oben 
1 92 ± 1 110 ± 1 102 ± 1 94 ± 1 71 ± 1 85 ± 2 102 ± 1 16 ± 1 
5,5 ± 0,8/ 
2,5 ± 0,3 
2 90 ± 1 107 ± 1 101 ± 1 95 ± 1 71 ± 1 86 ± 1 101 ± 1 13 ± 1 
5,7 ± 0,9/ 
2,5 ± 0,3 
SLM+200 °C 
Rand 
1 102 ± 1 117 ± 1 110 ± 1 102 ± 1 78 ± 1 94 ± 1 109 ± 1 16 ± 1 
5,5 ± 0,9/ 
2,6 ± 0,1 
2 101 ± 1 114 ± 1 109 ± 1 102 ± 1 79 ± 1 94 ± 1 108 ± 1 12 ± 1 
5,8 ± 0,8/ 
2,6 ± 0,1 
unten 
1 101 ± 1 117 ± 1 110 ± 1 104 ± 1 77 ± 1 94 ± 1 110 ± 1 14 ± 1 
4,7 ± 0,7/ 
2,4 ± 0,1 
2 100 ± 2 116 ± 1 109 ± 1 104 ± 1 79 ± 1 93 ± 1 110 ± 1 12 ± 1 
5,1 ± 0,7/ 
2,3 ± 0,1 
Mitte 
1 100 ± 1 116 ± 1 109 ± 1 101 ± 1 78 ± 1 93 ± 1 109 ± 1 15 ± 1 
5,6 ± 0,8/ 
2,7 ± 0,1 
2 99 ± 1 115 ± 1 108 ± 1 102 ± 1 78 ± 1 93 ± 1 108 ± 1 13 ± 1 
6,1 ± 0,9/ 
2,6 ± 0,1 
oben 
1 100 ± 1 118 ± 1 110 ± 1 103 ± 1 74 ± 1 93 ± 1 111 ± 1 15 ± 1 
4,9 ± 0,8/ 
2,0 ± 0,1 
2 97 ± 1 115 ± 1 108 ± 1 104 ± 1 74 ± 1 93 ± 1 110 ± 1 12 ± 1 
5,3 ± 0,8/ 
2,0 ± 0,1 
SLM+250 °C 
Rand 
1 117 ± 1 130 ± 1 124 ± 1 116 ± 1 97 ± 1 109 ± 1 123 ± 1 14 ± 1 
7,5 ± 0,5/ 
5,9 ± 0,3 
2 117 ± 1 129 ± 1 123 ± 1 116 ± 1 96 ± 1 109 ± 1 122 ± 1 13 ± 1 
7,8 ± 0,5/ 
5,9 ± 0,3 
unten 
1 126 ± 1 136 ± 1 132 ± 1 123 ± 1 
103 ± 
1 
117 ± 1 129 ± 1 13 ± 1 
8,7 ± 0,6/ 
6,2 ± 0,1 
2 125 ± 1 135 ± 1 132 ± 1 123 ± 1 
104 ± 
1 
117 ± 1 129 ± 1 12 ± 1 
9,0 ± 0,5/ 
6,5 ± 0,1 
Mitte 
1 117 ± 1 129 ± 1 124 ± 1 116 ± 1 97 ± 1 109 ± 1 122 ± 1 12 ± 1 
8,4 ± 0,5/ 
6,4 ± 0,2 
2 116 ± 1 129 ± 1 123 ± 1 116 ± 1 97 ± 1 109 ± 1 122 ± 1 12 ± 1 
8,5 ± 0,5/ 
6,3 ± 0,2 
oben 
1 113 ± 1 127 ± 1 122 ± 1 114 ± 1 93 ± 1 108 ± 1 121 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,6/ 
6,5 ± 0,2 
2 113 ± 1 127 ± 1 122 ± 1 115 ± 1 92 ± 1 108 ± 1 121 ± 1 12 ± 1 
8,7 ± 0,6/ 
6,5 ± 0,2 
  




9.5.4 Übersichten der SLRM-Proben 
Die Gefüge der SLRM-Proben in Baurichtung sind in Abb. A9.16 bis A9.19 gezeigt. 
Unabhängig von den genutzten Prozessparametern ergab sich ein martensitisches Gefüge, was 
anhand von Abb. A9.20 verdeutlicht wird. 
Die vollständigen Umwandlungskennwerte der SLRM-Proben sind für den 1. und 2. Zyklus der 
Würfelproben und für ausgewählte Zylindergeometrien (1: PL = 330 W, vs = 740 mm/s, 




Abb. A9.16: Einfluss des Umschmelzens (PL = 330 W, vs = 500 mm/s) auf das Gefüge von SLRM-Proben in 
Baurichtung. Gezeigt sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen für einen Schmelzbahnüberlapp 
von 30 bis 90 %. 
 
 
Abb. A9.17: Einfluss des Umschmelzens (PL = 330 W, vs = 740 mm/s) auf das Gefüge von SLRM-Proben in 
Baurichtung. Gezeigt sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen für einen Schmelzbahnüberlapp 
von 30 bis 90 %. 
 
 
Abb. A9.18: Einfluss des Umschmelzens (PL = 330 W, vs = 900 mm/s) auf das Gefüge von SLRM-Proben in 
Baurichtung. Gezeigt sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen für einen Schmelzbahnüberlapp 
von 30 bis 90 %. 
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Abb. A9.19: Einfluss des Umschmelzens (PL = 330 W, vs = 1500 mm/s) auf das Gefüge von SLRM-Proben in 
Baurichtung. Gezeigt sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen für einen Schmelzbahnüberlapp 




Abb. A9.20: Zusammenstellung der Röntgendiffraktogramme von ausgewählten SLRM-Proben. Die Angaben 
in den Klammern sind auf die Werte der Scangeschwindigkeit (links) und des 
Schmelzbahnüberlapps (rechts) zu beziehen. 
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Tab. A9.16: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLRM-Proben 
(PL = 330 W, vs = 500 mm/s, Würfelgeometrie). 
Zyklus 
Überlapp As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 
(%) (°C) (J/g) 
1 
30 
81 ± 1 97 ± 1 89 ± 1 84 ±  65 ± 1 74 ± 1 90 ± 1 14 ± 1 
7,7 ± 0,5/ 
4,4 ± 0,4 
2 83 ± 1 99 ± 1 91 ± 1 85 ±  66 ± 1 74 ± 1 92 ± 1 14 ±1  
7,5 ± 0,4/ 
4,6 ± 0,4 
1 
50 
86 ± 1 99 ± 1 93 ± 1 86 ± 1 67 ± 1 77 ± 1 92 ± 1 13 ± 1 
7,9 ± 0,4/ 
5,2 ± 0,4 
2 86 ± 1 100 ± 1 94 ± 1 87 ± 1 68 ± 1 78 ± 1 93 ± 1 13 ± 1 
7,8 ± 0,3/ 
5,3 ± 0,4 
1 
75 
90 ± 1 105 ± 1 99 ± 1 94 ± 1 75 ± 1 85 ± 1 100 ± 1 11 ± 1 
8,1 ± 0,5/ 
6,3 ± 0,5 
2 93 ± 1 106 ± 1 102 ± 1 94 ± 1 75 ± 1 86 ± 1 100 ± 1 12 ± 1 
8,1 ± 0,4/ 
6,4 ± 0,5 
1 
90 
102 ± 1 115 ± 1 110 ± 1 104 ± 1 85 ± 1 95 ± 1 109 ± 1 11 ± 1 
8,7 ± 0,3/ 
7,1 ± 0,3 
2 106 ± 1 117 ± 1 112 ± 2 104 ± 1 85 ± 1 96 ± 1 110 ± 1 13 ± 1 
8,8 ± 0,3/ 
7,1 ± 0,3 
 
Tab. A9.17: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLRM-Proben 
(PL = 330 W, vs = 740 mm/s, Würfelgeometrie). 
Zyklus 
Überlapp As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 




98 ± 1 109 ± 1 105 ± 1 93 ± 1 72 ± 1 84 ± 1 101 ± 1 16 ± 1 
7,4 ± 0,6/ 
5,2 ± 0,2 
2 92 ± 1 105 ± 1 100 ± 1 93 ± 1 73 ± 1 84 ± 1 99 ± 1 12 ± 1 
7,4 ± 0,5/ 




86 ± 1 98 ± 1 94 ± 1 84 ± 1 68 ± 1 77 ± 1 91 ± 1 14 ± 1 
7,7 ± 0,4/ 
5,3 ± 0,8 
2 88 ± 1 99 ± 1 96 ± 1 85 ± 1 68 ± 1 78 ± 1 92 ± 1 14 ± 1 
7,7 ± 0,3/ 
5,4 ± 0,9 
1 
50 
89 ± 1 108 ± 1 98 ± 1 91 ± 1 70 ± 1 80 ± 1 99 ± 1 17 ± 1 
8,2 ± 0,3/ 
5,9 ± 0,3 
2 90 ± 1 107 ± 1 99 ± 1 92 ± 1 70 ± 1 81 ± 1 99 ± 1 16 ± 1 
8,1 ± 0,3/ 
5,9 ± 0,3 
1 
75 
98 ± 1 115 ± 1 109 ± 1 104 ± 1 81 ± 1 94 ± 1 110 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,5/ 
7,3 ± 0,5 
2 101 ± 1 117 ± 1 113 ± 2 104 ± 1 81 ± 1 95 ± 1 110 ± 1 12 ± 1 
8,7 ± 0,4/ 
7,3 ± 0,5 
1 
90 
107 ± 1 123 ± 1 116 ± 1 111 ± 1 89 ± 1 103 ± 1 117 ± 1 12 ± 1 
8,6 ± 0,4/ 
7,2 ± 0,3 
2 109 ± 1 125 ± 1 118 ± 2 112 ± 1 89 ± 1 103 ± 1 118 ± 1 13 ± 1 
8,9 ± 0,4/ 
7,1 ± 0,4 
 
  




Tab. A9.18: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLRM-Proben 
(PL = 330 W, vs = 900 mm/s, Würfelgeometrie). 
 
Tab. A9.19: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLRM-Proben 
(PL = 330 W, vs = 1500 mm/s, Würfelgeometrie). 
Zyklus 
Überlapp As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 
(%) (°C) (J/g) 
1 
30 
81 ± 1 96 ± 1 90 ± 1 83 ± 1 64 ± 1 73 ± 1 90 ± 1 13 ± 1 
7,7 ± 0,4/ 
4,5 ± 0,4 
2 81 ± 1 97 ± 1 91 ± 1 84 ± 1 65 ± 1 74 ± 1 91 ± 1 13 ± 1 
7,5 ± 0,4/ 
4,6 ± 0,4 
1 
50 
85 ± 1 101 ± 1 94 ± 1 86 ± 1 66 ± 1 76 ± 1 93 ± 1 14 ± 1 
7,7 ± 0,5/ 
4,6 ± 0,4 
2 86 ± 1 101 ± 1 95 ± 1 87 ± 1 67 ± 1 77 ± 1 94 ± 1 14 ± 1 
7,7 ± 0,4/ 
4,7 ± 0,4 
1 
75 
82 ± 1 101 ± 1 92 ± 1 85 ± 1 65 ± 1 74 ± 1 93 ± 1 15 ± 1 
7,5 ± 0,5/ 
4,0 ± 0,4 
2 85 ± 1 101 ± 1 94 ± 1 86 ± 1 66 ± 1 74 ± 1 93 ± 1 15 ± 1 
7,5 ± 0,4/ 
4,1 ± 0,4 
1 
90 
101 ± 1 115 ± 1 109 ± 1 102 ± 1 81 ± 1 94 ± 1 108 ± 1 13 ± 1 
8,4 ± 0,4/ 
6,2 ± 0,2 
2 105 ± 1 117 ± 1 112 ± 2 102 ± 1 82 ± 1 94 ± 1 109 ± 1 15 ± 1 
8,6 ± 0,4/ 




Überlapp As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 




95 ± 1 110 ± 1 103 ± 1 100 ± 1 76 ± 1 90 ± 1 105 ± 1 10 ± 1 
7,5 ± 0,6/ 
5,6 ± 0,2 
2 99 ± 1 112 ± 1 106 ± 1 100 ± 1 76 ± 1 90 ± 1 106 ± 1 10 ± 1 
7,9 ± 0,6/ 




86 ± 1 97 ± 1 93 ± 1 83 ± 1 68 ± 1 77 ± 1 90 ± 1 14 ± 1 
8,0 ± 0,4/ 
5,3 ± 0,3 
2 88 ± 1 98 ± 1 95 ± 1 81 ± 1 69 ± 1 77 ± 1 91 ± 1 14 ± 1 
7,8 ± 0,3/ 
5,4 ± 0,3 
1 
50 
82 ± 1 97 ± 1 91 ± 1 83 ± 1 65 ± 1 74 ± 1 90 ± 1 14 ± 1 
7,5 ± 0,4/ 
4,3 ± 0,4 
2 83 ± 1 97 ± 1 92 ± 1 84 ± 1 66 ± 1 75 ± 1 90 ± 1 14 ± 1 
7,4 ± 0,4/ 
4,5 ± 0,4 
1 
75 
93 ± 1 107 ± 1 101 ± 1 96 ± 1 74 ± 1 86 ± 1 101 ± 1 11 ± 1 
8,0 ± 0,6/ 
5,7 ± 0,4 
2 95 ± 1 109 ± 1 103 ± 1 96 ± 1 74 ± 1 86 ± 1 102 ± 1 13 ± 1 
8,1 ± 0,5/ 
5,8 ± 0,4 
1 
90 
107 ± 1 121 ± 1 116 ± 1 110 ± 1 89 ± 1 102 ± 1 115 ± 1 11 ± 1 
8,3 ± 0,4/ 
6,9 ± 0,2 
2 110 ± 1 123 ± 1 118 ± 1 111 ± 1 89 ± 1 103 ± 1 117 ± 1 12 ± 1 
8,5 ± 0,3/ 
6,9 ± 0,2 




9.5.5 Übersichten zu Cu-Al-Ni-Mn-Zr 
Die Aufnahmen der Zr-haltigen Proben (Kupferkokillenguss, SLM) im Ausgangs- und 
wärmebehandelten Zustand sind in Abb. A9.21 bzw. A9.22 dargestellt. Weiterhin sind die 
Gefügeaufnahmen (Lichtmikroskopie, TEM) einer ausgewählten SLM+Zr-Probe in 
Abb. A9.23 gezeigt. 
 
 
Abb. A9.21: Mikroskopische Aufnahmen der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Gezeigt sind die geätzten Gefüge 
im Ausgangszustand einer (a) Kupferkokillenguss- und (b) SLM+Zr-Probe. Die Verteilung des 
Elements Zr kann den Bildeinschüben (EDX-Mapping) entnommen werden. 
 
  





Abb. A9.22: Mikroskopische Aufnahmen der Legierung Cu-Al-Ni-Mn-Zr. Gezeigt sind die geätzten Gefüge 
im wärmebehandelten Zustand (WBH-2) einer (a) Kupferkokillenguss- und (b) SLM+Zr-Probe. 
Die Verteilung des Elements Zr kann den Bildeinschüben (EDX-Mapping) entnommen werden. 




Abb. A9.23: Lichtmikroskopische Aufnahme des geätzten Gefüges in (a) Belichtungs- und (b) Baurichtung 
der SLM+Zr-Proben mit 800 mm/s Scangeschwindigkeit (PL = 330 W, 30 % Überlapp, 
EV = 39,7 J/mm3). Die Pfeilmarkierung in (a) zeigt die Scanrichtung des Laserstrahls. 
TEM-Aufnahme einer SLM+Zr-Probe (c). Zu erkennen sind einzelne Martensitvarianten (β 1) 












Das Umwandlungsverhalten der wärmebehandelten Proben (z. B. SC+Zr und SLM+Zr) zeigt, 
im Vergleich zu den Ausgangszuständen, keine Umwandlung zwischen Martensit und Austenit. 
Die vollständigen Umwandlungskennwerte des SLM-Materials mit Zr-Zugabe sind für den 
1. und 2. Zyklus in Tab. A9.20 bis A9.23 zusammengestellt. 
Tab. A9.20: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von wärmebehandelten 
(WBH-2) SLM+Zr-Proben. 
Zyklus 




1 -9 ± 1 44 ± 1 20 ± 1 -11 ± 1 -37 ± 1 -26 ± 1 16 ± 1 56 ± 1 
2,1 ± 0,1/ 
1,1 ± 0,1 
2 -5 ± 2 47 ± 1 22 ± 1 -8 ± 2 -45 ± 4 -26 ± 1 20 ± 2 55 ± 1 
2,1 ± 0,2/ 
2,0 ± 0,1 
 
Tab. A9.21: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLM+Zr-Proben mit 
Variation der Laserleistung (PL). 
Zyklus 
PL As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 
(W) (°C) (J/g) 
1 
300 
144 ± 1 169 ± 1 157 ± 1 143 ± 1 116 ± 1 133 ± 1 156 ± 1 27 ± 1 
7,3 ± 0,1/ 
7,4 ± 0,1 
2 158 ± 1 181 ± 1 170 ± 2 145 ± 1 116 ± 1 135 ± 1 163 ± 1 37 ± 1 
8,0 ± 0,1/ 
6,7 ± 0,1 
1 
340 
169 ± 3 194 ± 2 183 ± 3 157 ± 3 133 ± 5 149 ± 3 175 ± 2 38 ± 1 
8,7 ± 0,1/ 
8,2 ± 0,4 
2 171 ± 3 194 ± 2 183 ± 2 155 ± 2 129 ± 5 147 ± 3 174 ± 2 39 ± 1 
7,5 ± 0,1/ 
7,5 ± 0,4 
1 
350 
171 ± 5 196 ± 4 184 ± 4 158 ± 4 134 ± 6 150 ± 4 177 ± 4 39 ± 1 
9,9 ± 0,1/ 
8,5 ± 0,3 
2 172 ± 4 194 ± 2 184 ± 3 157 ± 4 129 ± 5 148 ± 4 176 ± 3 37 ± 2 
8,6 ± 0,1/ 
7,7 ± 0,3 
 
Tab. A9.22: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLM+Zr-Proben mit 
Variation der Scangeschwindigkeit (vs). 
Zyklus 
vs As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 
(mm/s) (°C) (J/g) 
1 
500 
116 ± 1 150 ± 1 135 ± 2 129 ± 1 105 ± 1 121 ± 1 139 ± 1 21 ± 1 
7,0 ± 0,1/ 
6,7 ± 0,1 
2 143 ± 1 166 ± 1 156 ± 1 131 ± 1 108 ± 1 123 ± 1 149 ± 1 35 ± 1 
7,8 ± 0,1/ 
6,9 ± 0,1 
1 
800 
140 ± 3 163 ± 3 152 ± 3 136 ± 3 112 ± 2 128 ± 3 149 ± 3 27 ± 1 
8,6 ± 0,1/ 
8,2 ± 0,2 
2 152 ± 4 175 ± 5 164 ± 4 139 ± 4 113 ± 1 130 ± 3 157 ± 4 36 ± 1 
8,2 ± 0,1/ 
8,1 ± 0,2 
1 
900 
139 ± 1 165 ± 1 153 ± 1 139 ± 1 112 ± 1 130 ± 1 152 ± 1 26 ± 1 
7,9 ± 0,1/ 
8,1 ± 0,2 
2 154 ± 1 178 ± 1 168 ± 1 141 ± 1 113 ± 1 132 ± 1 160 ± 1 37 ± 1 
8,3 ± 0,1/ 
8,1 ± 0,2 
  




Tab. A9.23: Übersicht der Temperaturen und Enthalpien der Martensit-Austenit-Umwandlung 
(Rückreaktion: M→A, Hinreaktion: A→M) für den 1. und 2. Zyklus von SLM+Zr-Proben mit 




Ü As Af Apeak Ms Mf Mpeak T0 ∆THysterese 
∆HM→A/ 
∆HA→M 
(%) (°C) (J/g) 
1 
15 
127 ± 1 153 ± 1 140 ± 1 129 ± 1 107 ± 2 121 ± 1 141 ± 1 24 ± 1 
7,1 ± 0,2/ 
6,3 ± 0,1 
2 143 ± 1 166 ± 1 156 ± 1 131 ± 1 109 ± 1 123 ± 1 149 ± 1 35 ± 1 
7,6 ± 0,1/ 
6,0 ± 0,1 
1 
30 
137 ± 9 164 ± 9 151 ± 9 138 ± 5 130 ± 5 115 ± 4 151 ± 7 26 ± 4 
7,6 ± 0,3/ 
7,5 ± 0,3 
2 154 ± 5 177 ± 6 166 ± 5 140 ± 5 132 ± 5 115 ± 2 158 ± 5 37 ± 1 
9,0 ± 0,1/ 
7,6 ± 0,3 
1 
50 
171 ± 5 196 ± 4 183 ± 3 158 ± 4 135 ± 7 150 ± 4 177 ± 4 38 ± 1 
8,2 ± 0,1/ 
8,2 ± 0,2 
2 171 ± 3 195 ± 3 184 ± 3 157 ± 4 132 ± 8 148 ± 4 176 ± 3 38 ± 1 
7,7 ± 0,2/ 
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